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Introduction




Les réglementations européennes environnementales : un défi pour I’industrie
automobile

Un rapport de la Commission Européenne datant de 2007 mettait en avant I’importance
des véhicules dans la part des émissions de gaz a effet de serre, et notamment de CO,, qui
représentaient alors prés de 20% des émissions globales de CO, dans 1’Union Européenne, avec
une moyenne de 150 grammes de particules de CO, émises par kilométre [Rapport, 2007]. Depuis
2009, le réglement No 443/2009 a pour objectif « (d’)établir des normes de performance en
matiére d'émissions pour les voitures particulieres neuves immatriculées dans la Communauté [...]
visant aréduire les émissions de CO, des véhicules légers » [Réglement-1, 2009]. Pour un
véhicule neuf, les limites maximales d’émission de CO, sont limitées aujourd’hui a 130 g.km'1 et
ne devront pas dépasser 95 g.km™ & partir de 2020. En cas de dépassement, les amendes fixées aux
constructeurs automobiles sont tres lourdes : 95 € par gramme de CO, par voiture au-dessus de la
limite imposée. A ce réglement, s’ajoutent les normes Euro qui imposent aux constructeurs
automobiles des limites maximales sur trois polluants gazeux : monoxyde de carbone (CO), oxyde
d’azote (NOy) et hydrocarbures (HC), ainsi que sur les émissions de particules (Tableau 1).

Réglement
Norme Euro 6 n°443/2009
co NOX HC+NO, | Particules ':gft‘mfse co,
(mg.km™) (mg.km™) (mg.km™) (mg.km™) (4 km) (g.km™)
" 130
500 80 170 4,5 6,0 x 10 puis 95 (2020)

Tableau 1 : Détail des limites d’émission imposées par la norme Euro 6 et le réglement n°443/2009 pour les voitures
neuves commercialisées dans I’Union Européenne [Réglement-1, 2009], [Réglement-2, 2012]

Vers une nouvelle génération d’aciers automobiles

Avec ces normes de plus en plus drastiques et la volonté croissante de proposer des
voitures moins consommatrices en essence, les constructeurs automobiles cherchent donc a réduire
toujours plus le poids de leurs véhicules. Dans ce contexte les aciéristes mondiaux doivent
s’adapter pour proposer des aciers plus résistants et/ou plus légers, tout en gardant un prix
compétitif. Ainsi ArcelorMittal, premier producteur mondial d’aciers, cherche a développer une
nouvelle gamme d’aciers THR (Trés Haute Résistance, appelés aussi Advanced High Strength
Steels en anglais), dits de troisiéme génération, visant soit une résistance en traction (Rm)
supérieure a 1000 MPa et un allongement uniforme (Ag) de 30% (Figure 1, @), soit un Rm de 800
MPa, un Ay de 30% et une densité 5 a 10% plus faible que les aciers actuels proposes aux
constructeurs automobiles (Figure 1, @). La premiére génération d’aciers THR, représentée en
bleu sur la Figure 1, se compose d’une matrice ferrito-bainitique (cubique centrée) et de phases
carburées (typiquement, aciers DP et TRIP), et présente une trés bonne combinaison
résistance/ductilit¢ (RmxA, autour de 25000 MPa%). Elle correspond a la gamme d’aciers
communément utilisée aujourd’hui. La deuxiéme génération se caractérise par une matrice
austénitique (cubique & faces centrées) stable a température ambiante qui apporte des propriétés
mécaniques spectaculaires (allongement supérieur a 50% et résistance mécanique de 1’ordre de
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1500 MPa, i.e. produit Rm x A4 supérieur a 50000 MPa%) gréce a un maclage mécanique pendant
la mise en forme (aciers TWIP et Triplex, en vert sur la Figure 1). Cependant, dans ces aciers, la
stabilisation de 1’austénite est assurée par de fortes teneurs en C, Mn et parfois Al, les rendant
onéreux et difficiles a élaborer en 1’état actuel des connaissances, en plus d’étre sensibles a la
rupture différée en présence d’hydrogéne.

70
60

50

20

Allongement a rupture (%)

10

0 500 1000 1500 2000
Résistance maximale a la traction (MPa)
Figure 1 : Gamme de résistance et de ductilité en traction de différents type d’aciers, adapté de [Perlade, 2014]

La troisieme génération actuellement a 1’étude se présente, vis-a-vis de ces propriétés,
comme un compromis entre la premiére et la deuxieéme générations (région entourée en rouge sur
la Figure 1). Composés d’une structure duplex austénite-ferrite, ces aciers appelés « aciers medium
Mn » possédent 5 a 8% de Mn et moins de 8% d’Al [Lee, 2015]. La teneur en C doit étre
inférieure a 0,3%. En effet, la visée premiere de ces matériaux est une utilisation dans la caisse en
blanc des véhicules (Figure 2), ce qui nécessite de bonnes propriétés en matiére de soudabilité, or
une teneur a 0,3% est déja limite pour un soudage par points conventionnel.

Figure 2 : Caisse en blanc d'un véhicule [Perlade, 2014]



Le projet ANR MATETPRO « MeMnAI Steels » : comprendre et développer
les aciers automobiles a trés haute résistance de demain

Ce projet, lancé en 2014 sous I’impulsion d’ArcelorMittal et cofinancé par 1’Agence
Nationale de la Recherche, cherche & comprendre les mécanismes physiques qui gouverneront le
développement de ces nouveaux aciers, notamment ceux qui contrélent leur microstructure et leurs
propriétés mécaniques. Le projet a été structuré en deux thémes principaux : genése des
microstructures et relation microstructure-propriétés mécaniques. Le premier théeme cherche a
développer des outils thermodynamiques et cinétiques afin de prévoir les phases présentes et leur
fraction volumique, a I’aide de modéles ab-initio et d’approches CALPHAD (CALculations of
PHAse Diagrams). Le second théeme cherche a relier le comportement mécanique macroscopique
au comportement microscopique en s’intéressant & deux nuances d’aciers. La premiére nuance vise
un Rm de 1000 MPa et un allongement a rupture de 30% (@, Figure 1). La seconde, enrichie en
aluminium, vise un Rm de 800 MPa et un allongement a rupture de 30% et aussi une densité de
10% inférieure a celle des aciers pour automobile classiques (@, Figure 1). La combinaison de ces
deux thémes a pour but, in fine, d’établir une cartographie des capacités de cette nouvelle
génération d’aciers, d’estimer les limites de leur comportement, de définir les principales étapes du
procédé d’¢laboration afin d’accélérer les développements industriels futurs. Ce projet a regroupé
4 doctorants et 1 post-doctorant, au travers de 7 laboratoires de recherche européens : le Centre des
Matériaux MINES ParisTech (Evry), le SIMaP (Grenoble), le MSSMat (Paris), ’'UMET (Lille),
I’IMN2P (Marseille), le CEMES (Toulouse) et le RWTH (Aix-la-Chapelle, Allemagne).

Cette these s’inscrit dans le théme intitulé « lien microstructure-propriétés mécaniques ».
Elle a été menée en paralléle d’une autre thése qui s’est intéressée aux mécanismes de déformation
plastique propre & ces nouveaux aciers. L’objet des travaux rapportés ici cherche, plus
précisément, a caractériser et comprendre les mécanismes d’endommagement, et, a ’aide de
I’approche locale de la rupture, d’étudier la rupture ductile de ces nouvelles nuances. Dans ce
cadre, le Chapitre | présentera 1’état de I’art des aciers medium Mn, en se focalisant tout d’abord
sur quelques généralités propres a ces aciers puis en s’intéressant plus précisément a deux sous-
familles d’aciers medium Mn différant par leur microstructure : les aciers medium Mn a
microstructure ultrafine, et les aciers medium Mn a microstructure bimodale. Le Chapitre II
décrira les deux familles de matériaux étudiées et les méthodes mises en ceuvre pour les
caractériser microstructuralement et mécaniquement. Le Chapitre 11l abordera le comportement
mécanique d’une famille d’aciers medium Mn a microstructure ultrafine (correspondant a la cible
@ sur la Figure 1) sous différents modes de sollicitations mécaniques. A partir des éprouvettes
rompues, I’endommagement et le comportement a rupture seront ensuite étudiés. De fagon
similaire, le Chapitre IV présentera le comportement mécanique d’une famille d’aciers medium
Mn a microstructure bimodale (correspondant a la cible @ sur la Figure 1). L’accent sera mis sur
le lien entre la microstructure et les modes de rupture de cette famille d’aciers.









Chapitre I

Présentation des aciers medium Mn
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Ce chapitre est une introduction sur les aciers medium Mn. 1l s’intéresse tout d’abord a
[’une des originalités de ces aciers : la présence d’austénite retenue a température ambiante. 1l se
focalise ensuite sur les connaissances actuelles, en termes de comportements élastoplastique et a
rupture, de deux familles particulieres : les aciers medium Mn a microstructure ultrafine (UFG) et
les aciers medium Mn & microstructure bimodale.

1. Généralités

1.1. Mécanismes de déformation particuliers de 1’austénite

Les mécanismes classiques de déformation plastique des alliages métalliques, et
notamment des aciers, sont le plus souvent associés au glissement des dislocations. Cependant, les
aciers possédant de ’austénite retenue (y,) peuvent présenter d’autres modes de déformation. En
effet, cette austénite peut subir des transformations particuliéres mécaniquement induites, par
opposition aux transformations de phase thermochimiques. Ce sont les effets TRIP
(TRansformation Induced Plasticity) et TWIP (TWinning Induced Plasticity). L’effet TRIP est di
a une transformation de [’austénite retenue en martensite, pendant la déformation. La
transformation en elle-méme est adoucissante mais une fois celle-ci terminée, la microstructure
martensitique obtenue étant plus dure, un écrouissage apparent se crée et la contrainte
d’écoulement augmente. L’effet TWIP est d0 a 1’apparition progressive de macles pendant la
déformation, les joints de macles formés venant faire obstacle au mouvement des dislocations.
Comme leur nombre augmente avec la déformation, un pseudo effet Hall-Petch apparait
expliquant le fort taux d’écrouissage [Gutierrez-Urrutia, 2011]. Appliqués aux aciers automobiles,
ces deux effets permettent de fortement améliorer la combinaison résistance — ductilité, par rapport
a des aciers automobiles classiques de type DP (Dual Phase) ou HSLA (High Strength Low
Alloy).

L’apparition de ces deux mécanismes est controlée par 1’énergie de défaut d’empilement
(EDE) de l’austénite. Les plans denses de 1’édifice cristallin suivent un empilement précis et
périodique (ABAB dans les structures hexagonales compactes, ABCABC dans les structures
cubiques a faces centrées) qui peut parfois étre interrompu, ABCABC devenant ABCBC par
exemple. On parle alors de défaut d’empilement et une énergie y est associée. Suivant la valeur de
cette énergie, le mécanisme de déformation dans I’austénite sera différent [Aydin, 2013], [Lee,
2010]. Ainsi pour des EDE inférieures & 15 mJ.m? [I’effet TRIP est couramment observé.
L’austénite métastable se transforme en martensite amenant un effet durcissant. A I’inverse, pour
des EDE entre & 20-30 mJ.m™, ’effet TWIP est favorisé. Au-dela de ces valeurs, le glissement de
dislocations redevient le mécanisme de déformation prépondérant [Lee, 2014-a]. La valeur de
I’EDE de ’austénite permet d’expliquer sa stabilité. Sa valeur dépend de deux paramétres : la
température et la composition chimique de la phase austénitique. Pour une composition chimique
fixée, ’EDE augmente avec la température [Rémy, 1978]. L’effet de la composition chimique est
présenté dans la sous partie 1.2.1.



1.2. Moyens de contrdle de la stabilité de I’austénite

1.2.1. Eléments d’alliage

Il est bien connu que l’austénite est chimiquement stabilisée par certains éléments
fortement y-génes comme le nickel, le manganése et le carbone. Dans I’industrie automobile, pour
des raisons d’optimisation des cofts, le carbone est majoritairement utilisé et le manganese peut
étre utilisé pour certaines pieces de la caisse en blanc. A I’inverse, ’aluminium et le silicium sont
deux éléments a-génes.

Furakawa et al. ont étudié I’effet du carbone sur un medium Mn Fe-xC-5Mn a effet TRIP
(0,01 < x < 0,4, en masse%?) [Furakawa, 1994]. Ils ont mis en évidence I’effet stabilisateur du
carbone sur 1’austénite et ont observé que la fraction volumique d’austénite retenue augmentait
avec la concentration en carbone jusqu’a 0,3%C. Au-dela de 0,3%C, pour une vitesse de
refroidissement élevée (1000 °C.s™), la fraction volumique d’austénite continue a augmenter
(atteignant plus de 40%). A I’inverse pour un refroidissement trés lent (0,03 °C.s™), la fraction
d’austénite retenue diminue en raison de la formation de cémentite aux joints de grains
austénitiques primaires. Cette formation de carbures est aussi constatée par Baligidad et Satya
Prasad dans leur étude sur I’effet de 1’aluminium et du carbone sur les propriétés mécaniques
d’aciers Fe-xC-yAl (0,05 < x < 0,5% et 9 <y < 13%) aprés laminage a chaud (taux de réduction de
60%) [Baligidad, 2007]. lls ont montré que 1’ajout de carbone améliorait 1’aptitude a la mise en
forme a chaud et les propriétés en traction. Il faut néanmoins rappeler que dans notre contexte
particulier, ou les aciers seront principalement utilisés pour la structure de la caisse en blanc
(Introduction, Figure 1), il sera nécessaire d’avoir un acier soudable. Il est donc difficilement
envisageable de dépasser 0,3% de carbone. De plus, les variations des teneurs en aluminium dans
la gamme 9-13% semblent avoir peu d’effet sur la mise en forme a chaud mais modifient les
propriétés mécaniques a température ambiante : la résistance mécanigue augmente tandis que la
ductilité diminue.

Suh et al. ont aussi étudié 1’effet de I’aluminium (jusqu’a 3%) sur un medium Mn Fe-
0,12C-5Mn-xAl-0,5Si [Suh, 2010]. Ils ont montré que I’ajout d’aluminium ouvrait le domaine
intercritique, qui correspond au domaine biphasé o + y* (augmentation d’Ac; et Acs). En revanche,
ils ont observé que I’augmentation de la teneur en aluminium entrainait une perte d’homogénéité
de la taille des grains avec la formation de grains grossiers de ferrite et de fins grains d’austénite
retenue. En effet, selon eux, I’augmentation de la teneur en Al & 3%, par rapport & 1%, favoriserait
la recristallisation de la ferrite aux dépens de la transformation inverse en austénite. En effet
comme 1’ajout d’aluminium éléve Ac, la ferrite sera stable a des températures plus élevées, ou sa
cinétique de recristallisation sera suffisamment rapide par rapport a la vitesse de chauffage pour
que la ferrite recristallise presque completement avant que 1’austénite ne se forme. Récemment,
I’aluminium est devenu trés intéressant pour une autre application : la diminution de la densité des
aciers. Il est communément accepté qu’une augmentation de 1% en masse d’aluminium entraine
un abaissement de la densité d’environ 1,5% [Fromeyer, 2006]. Deux facteurs se combinent pour
expliquer cette diminution : I’aluminium, d’une part augmente le paramétre de maille de I’acier et
d’autre part possede une masse atomique plus faible que le fer. Toutefois, dans des proportions
trop élevées, 1’aluminium peut compliquer fortement 1’étape de coulée continue, en bouchant
notamment les tuyauteries [Vermeulen, 2002]. Dans ce contexte Suh et al. ont montré qu’il était

! Dans la suite du manuscrit, toutes les proportions seront données en pourcentage massique sauf mention du
contraire.

Z Le domaine intercritique est délimité par le point Ae;, en dessous duquel ’acier est 100% ferritique, et le
point Aes, au-dessus duquel 1’acier est 100% austénitique.
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possible de conserver les cinétiques de transformation et les propriétés mécaniques finales, en
ajustant les proportions de carbone et manganése, afin de diminuer la proportion d’aluminium
[Suh, 2013]. L’aluminium présente un autre effet indésirable. Il abaisse, en effet, le module
d’Young d’environ 2% par 1% d’aluminium ajouté, en raison de la diminution de 1’énergie
réticulaire et de la plus grande distance entre les atomes de fer et d’aluminium [Chen, 2017].

Le silicium est également souvent ajouté, dans I’objectif de bloquer la précipitation de la
cémentite, ce qui stabilise indirectement la phase austénitique par rétention du carbone dans la
solution solide. Furakawa a étudié I’effet d’une addition de silicium dans des aciers Fe-0,1C-5Mn-
(0-2)Si sur leur propriétés mécaniques [Furakawa, 1989]. Il observe que le silicium améliore la
ductilité et la résistance du matériau, en augmentant la capacité d’écrouissage de la ferrite (le
silicium blogue la cinétique de restauration de la ferrite en limitant le glissement dévié).

Enfin, le manganése, posséde un effet stabilisateur y-géne. Il élargit également le domaine
intercritique en abaissant fortement Ac; sans trop abaisser Acs. Comme 1’ont rapporté Lee et al.
[Lee, 2015], Hong et al. ont étudié des aciers medium Mn Fe-(4/6/8)Mn-0,1C laminés a chaud
puis recuits 6 heures a une température entre 600 et 675 °C (Figure 1-1). Ils ont montré qu’entre
600 °C et 650 °C, I’augmentation de la teneur en manganése, pour une température de recuit
donnée, entrainait une augmentation de la fraction volumique d’austénite retenue. En revanche,
pour un recuit a 675 °C, ils ont observé qu’une trop grande teneur en manganese faisait chuter la
fraction volumique d’austénite retenue.
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Figure I-1 : Evolution de la fraction volumique d'austénite retenue en fonction de la température de recuit pour
différentes teneurs en Mn lors de recuits de 6 heures, d’apreés [Lee, 2015]

Comme évoque précédemment, les valeurs de ’EDE dans 1’austénite dépendent de sa
composition chimique. Dans le cas du carbone, une augmentation entraine un accroissement des
valeurs de I’EDE [Aydin, 2013]. Dans le cas du manganese, peu de données expérimentales
existent. La synthése de ces résultats, a température ambiante, a été faite par Aydin et al. et est
présentée sur la Figure I-2. L’évolution générale est la méme pour les trois études réalisées sur des
binaires Fe-Al, a savoir une diminution de I’EDE puis une augmentation, quand la teneur en
manganése augmente. Dans le cas de I’étude de Lee et al., 'EDE a été calculée a I’aide de
I’équation d’Olson et Cohen [Olson, 1976], avec le modéle des solutions régulieres [Lee, 2000],
tandis que les résultats de Schumann et Lee sont déduits d’analyses expérimentales. Les modéles
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de Lee et Schumann présentent une évolution similaire, différente de celle donnée par
Volosevich®. Lee et al. avancent que I’écart sur les valeurs d’EDE entre leur modéle et celui de
Schumann peut étre lié au taux d’impuretés présentes dans 1’alliage binaire ou encore a la taille des
grains d’austénite. Toutefois selon Lee et al., ces deux modeles semblent plus cohérents que celui
de Volosevich qu’ils remettent en question. En effet, Volosevich et al. ont aussi mesuré I’EDE
dans des ternaires Fe-Mn-C en utilisant la méme méthode expérimentale que pour le binaire Fe-
Mn et les résultats de ce modéle impliqueraient qu’une augmentation de la teneur en carbone
diminuerait la stabilité de I’austénite, ce qui n’est pas en accord avec I’effet reconnu y-géne du
carbone. Nous raisonnerons donc a partir des résultats de Lee et Schumann. Il apparait alors que
dans le cas des medium Mn (teneur en manganese comprise entre 5 et 8%), une augmentation de la
teneur en manganése entrainera une diminution de I’EDE dans 1’austénite a température ambiante.
Jiang et al. ont été étudié I’évolution de I’EDE dans des ternaires Fe-Mn-Si, a 1’aide de mesures de
diffraction des rayons X (DRX) [Jiang, 1998]. Ils ont montré qu’une augmentation de la teneur en
Mn entrainait un accroissement de I’EDE.

Enfin, I’aluminium tend a augmenter I’EDE, tandis que le chrome et le nickel la diminuent

[Dumay, 2008].
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Figure 1-2 : Variation de I’EDE de I’austénite & température ambiante en fonction de la teneur en Mn dans le binaire Fe-
Mn d’apres [Aydin, 2013]

1.2.2. Recuit intercritique

L’une des particularités du procédé de mise en ceuvre des aciers de premicre et troisiéme
générations est la présence d’un recuit intercritique, dans le domaine biphasé a + vy, aprés laminage
a froid. Dans le cas des TRIP, ce recuit permet de former un mélange de bainite et d’austénite
retenue. Pour les DP, il sert @ former de 1’austénite qui se transformera en martensite lors du
refroidissement. Dans le cas des aciers de troisiéme génération medium Mn, 1’objectif est d’obtenir
une microstructure finale de ferrite et d’austénite retenue. La Figure I-3 présente un schéma
d’élaboration complet, a partir de coulées du laboratoire (masse : 60kg), pour simuler des coulées

! L’article de Schumann, maintes fois cité dans la littérature, est introuvable.
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industrielles. La grande majorité des études présente les mémes étapes [Lee, 2013-a], [Lee, 2014-
a], [Suh, 2013] :

- laminage a chaud (LAC, @)

- laminage a froid (LAF, ®)

- recuit intercritique (RIC, durée de quelques minutes a plusieurs heures suivant 1’étude,
®)

Un refroidissement lent (@) est parfois aussi réalisé entre le laminage a chaud et le laminage a
froid, afin de simuler le transitoire thermique imposé par le bobinage a chaud réalisé en production
industrielle.

Classiguement, pendant le laminage a chaud, 1’acier est complétement austénitique. En fin
de laminage a chaud, en fonction de la vitesse de refroidissement, une microstructure ferritique
et/ou martensitique est obtenue. Au cours du laminage a froid, ces deux phases vont étre fortement
déformées et vont s’enrichir en dislocations. De plus, s’il restait un peu d’austénite en fin de
laminage a chaud, celle-ci va se transformer en martensite lors du laminage & froid. Ainsi, en fin
de laminage a froid, les microstructures sont principalement martensitiques et/ou ferritiques et sont
fortement déformées.

®-

vhv = lemps

Figure I-3 : Schéma synthétique d'élaboration des medium Mn, 1 : LAC, 2 : refroidissement lent, 3 : LAF, 4 : RIC

Pendant le recuit intercritique, la structure devient biphasée austénite-ferrite. La martensite
se transforme en partie en austénite par germination et croissance (phénoméne de transformation
inverse) et en partie en ferrite par recristallisation. La ferrite présente en fin de laminage a froid est
supposée recristalliser. En paralléle, les éléments d’alliage diffusent suivant leur affinité avec ces
deux phases : manganese et carbone vers I’austénite, aluminium vers la ferrite. Lee et al. ont mis
en évidence sur un acier medium Mn Fe-0,05C-6,15Mn-0,04Al-1,4Si qu’en fin de laminage a
froid, la répartition en C et Mn était trés homogéne [Lee, 2011-a]. La partition de ces deux
¢léments, dans 1’austénite, ne se faisait que lors du recuit intercritique (Figure 1-4). IlIs ont aussi
montré que les concentrations en manganese et en carbone dans 1’austénite diminuaient avec
I’augmentation de la température de recuit de 640 °C a 680 °C. Dans une autre étude, Lee et al. ont
étudié D’effet de la température de recuit sur un acier medium Mn Fe-0,3C-6Mn pour des
températures allant de 600 °C a 680 °C (Ac; et Acs respectivement mesurés a 580 °C et 720 °C par
dilatométrie) [Lee, 2013-a]. A 1’aide du logiciel ThermoCalc® (base de données non précisée), ils
ont confirmé qu’a 1’équilibre une augmentation de la température de recuit entrainait une
diminution de la concentration en manganése dans I’austénite. En revanche, la teneur en carbone
dans I’austénite augmente avec la température en partant d’une basse température de recuit, en
raison de la dissolution de la cémentite mais au-dela d’une température critique, cette teneur
diminue a nouveau en raison de I’augmentation de la fraction volumique d’austénite (Figure 1-5).
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Figure I-4 : Répartition du manganese a travers un grain d'austénite et deux grains de ferrite UFG, avant et apres recuit

intercritique (la zone centrale correspond a un grain d'austénite, d’environ 250 nm, formé & partir d'un seul « grain »
martensitique fortement déformé avant recuit ; mesure MET-EDS, pas de 25 nm) [Lee, 2011-a]
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Figure I-5 : Teneurs en carbone et manganése dans I’austénite’ en fonction de la température dans un acier Fe-0,3C-
6Mn, calculées avec le logiciel ThermoCalc®, d’aprés [Lee, 2013-a]

Dans plusieurs études, Lee et De Cooman se sont intéressés a I’effet de la température de
recuit sur 1’évolution microstructurale [Lee, 2013-a], [Lee, 2014-a], [Lee, 2014-b]. Tout d’abord,
pour des températures de recuit intercritique excessivement faibles (proches d’Ac;), de la
cémentite se forme, déstabilisant I’austénite et faisant diminuer son EDE. Ces précipités ont une
tendance a la rupture fragile et peuvent aussi étre fragilisants pour le matériau, ils doivent donc
étre impérativement évités. Apres recuit a des températures un peu plus élevées, la fraction
volumique d’austénite retenue est faible. L’austénite est donc trés riche en carbone et en
manganése, ce qui la rend trés stable. A I’inverse, pendant des recuits a températures tres élevees
(proches d’Acs), la fraction volumique d’austénite est élevée mais la quantité de carbone et de
manganése dans I’austénite va diminuer (principalement par conservation de masse). Ainsi
pendant le refroidissement, I’austénite est moins stabilisée, le point Mg devient supérieur a la
température ambiante, entrainant la formation de martensite “"thermique". Cette martensite fraiche,
assez riche en carbone, doit aussi étre évitée, car elle durcit le matériau avant toute déformation,
compliquant la mise en forme et pouvant mener a une rupture précoce. L’EDE de 1’austénite et in
fine la fraction volumique d’austénite retenue, varient fortement en fonction de la température de

L Ici, Ae; est inférieur a 500 °C, du fait de la chimie trés riche en éléments y-génes sans contrepartie en
éléments a-génes, le domaine intercritique est donc trés bas
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recuit comme le montre la Figure I-6. Enfin, la taille des grains d’austénite tend a augmenter avec
la température de recuit, tandis que celle des grains de ferrite reste inchangée [Lee, 2014-b].
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Figure 1-6 : Variations de ’EDE a température ambiante en fonction de la température de recuit pour un acier 0,3C-
10Mn-3Al-2Si (“with grain size effect" correspond a la prise en compte de la taille des grains, dans le calcul du point Mg
et par conséquence dans le développement du modele) [Lee, 2014-b]

Ces différentes études ont permis de mettre en évidence I’importance de la température a
laguelle le recuit intercritique est effectué. En effet, la température de recuit contrdle la fraction
volumique d’austénite retenue, sa teneur en éléments d’alliage et sa stabilité & température
ambiante. Il existe donc une température de recuit optimale, propre a chaque nuance, pour laquelle
I’austénite retenue présente le meilleur compromis fraction volumique / stabilité, résumé sur la
Figure 1-7. 1l est donc important de controler finement la température de recuit pour obtenir une
microstructure finale avec une austénite retenue susceptible d’avoir un effet TRIP progressif, qui
conduira a une amélioration des propriétés mécaniques de 1’acier.
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Figure I-7 : Schéma simplifié de I'évolution microstructurale en fonction de la température de recuit, adapté de [Lee,
2014-b] (V,: fraction volumique d’austénite, TMG : Taille Moyenne des Grains, o’¢: martensite formée lors du
refroidissement)
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Une grande variété de propriétés mécaniques peut donc étre attendue, en fonction de la
température de recuit choisie. Plusieurs exemples d’études sont présentés dans le Tableau I-1. Les
températures de recuit choisies ainsi que la durée du maintien y sont précisées, accompagnées des
principaux résultats mécaniques obtenus.

0, 0, 0)
(pds%) °C) recuit | (MP@) | (MPa) | (MPa) | (%) |[(MPa%)
700 10 min | 1200 | 1250 | 1210 15 | 20570
0,3C-
[Lee, 2014-a] | 10Mn- 800 10 min| 870 | 1150 | 1020 | 57 | 66300
3Al-2Si
900 10 min| 650 - 1150 17 | 19550
0,08C- 700 2min | 800 810 690 22 | 18630
5.1Mn-
[Suh, 2013] |-
0.5Si 760 2min | 620 | 1020 | 900 14 | 15300
620 1h 910 | 1010 | 890 16 | 19580
[Lee, 2013-a] 0.3C-
Ac; =580 °C G,Mn 640 1h 900 - 1270 | 35 | 44450
Ac; =720 °C
660 1h 720 - 1250 11 | 13750
0,2C-
[Wang, 2013]) - 650 6h 650 | 1150 | 980 30 | 34300

Tableau I-1 : Résultats mécaniques obtenus (lus sur les courbes expérimentales), en fonction des conditions de recuit
intercritique, pour differentes études sur des aciers medium Mn (o, : limite d’élasticité, Rm : résistance maximale, Ry :
résistance a rupture, A, : allongement maximum réparti)

La synthése de ces études montre qu’une augmentation de la température de recuit
s’accompagne d’une diminution de la limite d’¢élasticité, d’une hausse puis d’une perte de ductilité
tandis que la résistance mécanique augmente. Ces observations seront reprises plus en détail dans
la partie 3.2.

1.2.3. Autres moyens de controle de la stabilité de |’austénite

La stabilité de I’austénite peut étre augmentée par un affinement de la taille de grains, qui
vient alors abaisser le point Ms. Les aciers de type medium Mn possédent le plus souvent une trés
fine microstructure avec des grains d’austénite retenue de taille inférieure au micrométre (en
coupe). L’austénite a donc une tendance a étre "naturellement" stabilisée. L’ajout de molybdéne
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favorise aussi la diminution de taille de grains [Chiou, 2004]. Cependant, certains études
rappellent qu’une taille de grain trop fine peut aussi inhiber les effets TRIP [Leal, 1981], [Jeong,
1993] et TWIP [Ueji, 2008].

Il est bon de noter que l’austénite peut aussi étre stabilisée mécaniquement, en contrélant la
guantité de dislocations en son sein. En effet, les dislocations peuvent ralentir voire bloquer la
cinétique de transformation de 1’austénite en martensite [Breedis, 1965]. Cependant Lee et al. ont
étudié cet aspect sur un medium Mn Fe-0,05C-6,15Mn-0,04Al-1,4Si et ont constaté que cette
stabilisation mécanique ne pouvait avoir lieu [Lee, 2011-b]. En effet, soit la martensite recristallise
en premier en ferrite puis cette ferrite donne l’austénite; soit la martensite se transforme
directement en austénite mais suivant une transformation de phases reconstructive, entrainant donc
une perte de la mémoire des défauts cristallins. Dans les deux cas, ’austénite formée lors du recuit
ne possede pas une densité de dislocations suffisamment élevée pour étre mécaniquement
stabilisée par les dislocations contenues en son sein.

Enfin, Ryu et al. ont comparé deux aciers TRIP (L-Al : 0,12C-4,6Mn-1,1Al-0,55Si et H-Al :
0,12C-5,8Mn-3,1Al-0,47Si) qui présentent la méme fraction volumique d’austénite retenue (30%,
notée V, dans la suite), la méme taille et méme morphologie de grains austénitiques et pourtant
deux comportement TRIP différents, donc deux stabilités de 1’austénite différentes [Ryu, 2010]. lls
montrent ainsi qu’un autre facteur concernant la stabilité de 1’austénite doit étre pris en compte : la
répartition des déformations entre les différentes phases. Ce point sera repris dans la section 3.

1.3. Différentes familles d’aciers medium Mn

Les premieres études des aciers medium Mn remontent au début des années 70, quand
Miller étudia des nuances Fe-0,1C-6Mn ayant subi un recuit intercritique et présentant un bon
compromis résistance/ductilit¢ [Miller, 1972]. Miller montra que ces propriétés mécaniques
inhabituelles pour 1’époque (Rm entre 900 et 1200 MPa, pour des allongements a rupture allant
jusqu’a 30%), résultaient de la trés fine microstructure obtenue et de la présence d’une quantité
importante d’austénite retenue a température ambiante (autour de 30% dans certains cas).
Cependant, comme expliqué précédemment, d’autres ¢léments d’alliage sont présents dans les
nuances actuellement étudiées et les températures de recuit peuvent varier d’une nuance a 1’autre.
En conséquence, il est possible d’obtenir une grande diversité de microstructures, comme le
montre la Figure 1-8. La micrographie a) met en évidence une structure de grain ultra fine
(appelée, dans la suite du manuscrit, UFG pour UltraFine Grained) duplex {ferrite (noire) +
austénite (claire)}, avec une taille de grains submicrométrique, orientée dans le sens de laminage.
Sur les micrographies b) et c), une structure en bandes trés marquée apparait avec la ferrite en
blanc et I’austénite en jaune pale. La distribution des grains est bimodale, avec d’une part I’'UFG et
d’autre part des grains de ferrite de plusieurs micrométres d’épaisseur.
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Figure 1-8 : Exemple de diversité de microstructures pour des aciers medium Mn perpendiculairement au plan de
laminage [Perlade, 2015], a) cliché MEB d’un acier Fe-0,2C-5Mn-2Al ; b) cliché au microscope optique d’un acier Fe-
0,3C-6,5Mn-6Al ; ¢) cliché au microscope optique d’un acier Fe-0,2C-8,5Mn-7,5Al

Comme expliqué en introduction, ces différentes familles d’aciers medium Mn présentent
un fort potentiel pour de futures applications automobiles. La suite de ce Chapitre va donc
chercher a présenter plus en détail leurs caractéristiques. Ainsi, la partie 2 sera consacrée a une
étude plus approfondie des medium Mn a microstructure UFG. La partie 3 se focalisera sur les
medium Mn & microstructure bimodale.
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2. Aciers medium Mn a microstructure ultrafine

2.1. Présentation et origine de la microstructure ultrafine

La principale caractéristique microstructurale de ces aciers est la grande finesse de leurs
grains ferritiques et austénitiques, ceux-ci ayant une taille inférieure au micrométre. Elle est
observée dans la tres grande majorité des articles consacrés aux medium Mn. Cette microstructure
UFG est méme parfois directement présentée comme une caractéristique intrinséque de tous les
aciers medium Mn, omettant notamment 1’existence d’une microstructure bimodale pour certains
aciers medium Mn [Luo, 2011], [Grajcar, 2012], [Lee, 2013-a], [Zhan, 2014]. Selon Miller,
I’origine de cette UFG s’explique par la succession du laminage a froid d’une microstructure
martensitique puis du recuit intercritique, conduisant a une structure biphasée {austénite retenue
(vy)-ferrite (o)} ; la finesse initiale de cette structure entraine que chacune des phases empéche
I’autre de croitre et de coalescer [Miller, 1972]. Toutefois, cette explication seule ne suffit pas. En
effet, les aciers DP présentent également une microstructure biphasée austénite-ferrite pendant le
recuit et pourtant, aprés refroidissement, la microstructure des aciers DP (ferrite/martensite) est
plus grossiére. Deux autres facteurs viennent s’y ajouter. Premi¢rement, la température de recuit
des aciers medium Mn étant plus basse, la croissance des grains est donc moins rapide.
Deuxiémement, le manganése retarde la recristallisation de la ferrite conduisant également a un
affinement de la taille de grain.

Deux structures peuvent communément étre formées pendant le recuit intercritique a partir
d’une microstructure martensitique en sortic de laminage a froid : une structure lamellaire et une
structure a grains austénitiques globulaires [De Moor, 2011], [Luo, 2011]. Ces deux structures
germent sur des sites différents [Hara, 2009]. Les grains d’austénite lamellaires germent entre les
lattes de martensite et coalescent ensuite. lls présentent la méme orientation que les grains
d’austénite primaire. Si on remonte au-dessus d’Acs, la coalescence conduit a une reconstitution
des grains d’austénite originaux. On parle alors d’effet mémoire de grain ou de transformation
anormale a/y. L’UFG est ensuite formée pendant le refroidissement, conduisant a une alternance
de fines lattes d’austénite, enrichies en éléments y-génes, et de lattes de ferrite, appauvries en
¢léments y-genes. Les grains globulaires peuvent, quant & eux, étre formés de deux fagons : soit
par germination aux anciens joints de grains d’austénite primaire, soit par diffusion lors de la
dissolution de la cémentite pendant le recuit. Ces différents mécanismes de germination sont

schématisés sur la Figure 1-9.
vy globulaire formée
aux joints de grains

d’austénite primaire

y globulaire formée
aux joints de grains
d’austénite primaire

v lamellaire formée entre
les lattes de martensite

/ vy globulaire formée par

dissolution de la cémentite
Figure 1-9: Explication schématique des différents mécanismes de germination possibles des grains d’austénite pendant
un recuit intercritique, a partir d’'une microstructure de départ martensitique/bainitique, adapté de [Hara, 2009]
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La morphologie des grains y dépend principalement de la durée du recuit. Luo et al. ont étudié
I’influence des temps de maintien (de 1 min & 144 h) a une température de recuit intercritique de
650 °C sur un alliage Fe-0,2C-4,7Mn [Luo, 2011]. Pour un faible temps de maintien, ils observent
un mélange des structures globulaire (formée aux anciens joints de grains d’austénite) et lamellaire
(formée a I’intérieur des anciens grains d’austénite) a température ambiante. Cette microstructure
évolue, pour des temps de maintien plus longs, vers une organisation majoritairement lamellaire
(dés 12h, comme le montre la Figure 1-10). lls ont montré que la fraction d’austénite augmentait
avec la durée de maintien, en suivant une évolution logarithmique sur les 12 premieres heures puis
un plateau au-dela (Figure I-11). Cette augmentation s’accompagne d’un enrichissement de y en
Mn et d’une taille plus élevée des lattes austénitiques. Selon eux, en s’appuyant sur les études de
Kaluba et al. [Kaluba, 1998], la germination des lattes d’austénite serait une transformation de
type bainitique liée a la diffusion du carbone dans vy, tandis que leur croissance serait controlée par
la lente diffusion du manganése dans vy.

Toutefois, Grajcar et al. ont observé, sur un acier Fe-0,17C-3Mn-1,5Al-0,2Si contenant 20%
d’austénite retenue, qu’une structure de grains globulaires trop grossicre (plus de 3um) entrainait
sa transformation spontanée en martensite lors du refroidissement, a cause de sa grosse taille de
grain et de son appauvrissement en éléments y-génes, déstabilisant tous deux 1’austénite [Grajcar,
2012].

Figure 1-10 : Micrographies MET d’un acier Fe-0,2C-4,7Mn obtenue apres recuit intercritique a 650 °C, a gauche :
recuit pendant 1 min, V, = 4,5% mesurée par DRX, a droite : recuit pendant 12 h, V, = 36% mesurée par DRX (GA:
austénite globulaire, LA : austénite lamellaire) [Luo, 2011]
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Figure 1-11 : Evolution de la fraction volumique d'austénite (analyse DRX) et de la concentration en Mn dans l'austénite
(analyse STEM), en fonction du temps de recuit a 650 °C, sur un acier Fe-0,2C-4,7Mn [Luo, 2011]
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He et al. ont cherché a mesurer les duretés par nano-indentation de chacune des phases
austénitique et ferritique dans un acier medium Mn UFG Fe-0,2C-5Mn, recuit a 650 °C, avec une
microstructure UFG composée d’austénite retenue et de ferrite, en utilisant une charge de 1 mN.
La marque indentée mesurait environ 500 nm pour une taille de grain de quelques micromeétres
[He, 2013]. lIs ont mesuré une dureté de 3,5 GPa pour la ferrite et de 7,7 GPa pour 1’austénite.
Cependant, la valeur obtenue sur 1’austénite intégre la formation de martensite due a 1’indentation.
La réelle dureté de 1’austénite est donc probablement inférieure a 7,7 GPa mais n’a pas pu étre
déterminée exactement.

Le Tableau I-2 présente un apergu des fractions volumiques d’austénite et de la taille
moyenne des grains austénitiques, obtenues dans différentes conditions sur des aciers medium Mn.

Fraction Taille moyenne
- Température | Durée de | volumique y
Auteur Chimie de recuit recuit d'austénite de/gr_a_m
(pds%0) R austénitique
(°C) () Vy
) (Hm)
10 min 0,21 0,16 (lamellaire)
[Arlazarov, i
2015] 0,1C-4,7Mn 650
30h 0,38 0,45 (lamellaire)
670
[Lee, 2013-a] 0,3C-6Mn (Ac, =580 °C 1lh 0,70 1,2 (lamellaire)
Ac; =720 °C)
0,3C-10Mn- non .
[Lee, 2014-c] 3AL-2S] 800 communiqué 0,67 1,5 (globulaire)
0,10C-
[Suh, 2013] | 4,5Mn-2,2Al- 760 2 min 0,25 0,3 (globulaire)
0,45Si
0,70
0,08C- 550 2h 0.48 (globulaire)
[Yen, 2015] 10,6Mn- 0.30
0,4Si-0,3M . e
A1, SN0 610 8 min 0,53 (globulaire)

Tableau 1-2 : Résultats microstructuraux obtenus, en fonction des conditions de recuit intercritique, pour différentes
études sur des aciers medium Mn

Il est possible de dégager de ce tableau deux sous-familles parmi les aciers medium Mn UFG :

- ceux a haute teneur en éléments d’alliage (riches en carbone et manganese
notamment), ou de fortes fractions volumiques d’austénite sont recherchées (plus de 50%), quitte a
avoir un grain plus grossier et une moins bonne soudabilité, demandant des procédés d’élaboration
complexes ou des outils spécifiques.

- les aciers a plus faible teneur en éléments d’alliage, ou une fraction d’austénite
retenue autour de 20-30% est recherchée, permettant un procédé d’élaboration simple sur lignes de
recuit continu et présentant une meilleure soudabilité.
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2.2. Comportement élastoplastique

2.2.1. Evolution des grandeurs mécaniques classiques

Le Tableau I-1 a montré le fort potentiel des aciers medium Mn pour des applications dans
le domaine des aciers automobile. Il met aussi en avant la grande sensibilité des propriétés
mécaniques a la température de recuit. La Figure 1-12 illustre clairement ce dernier point. De
nombreux articles expliquent les évolutions des différents parametres mécaniques en fonction des
variations de la température de recuit.
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Figure 1-12 : Courbes contrainte nominale-déformation nominale en traction uniaxiale, recuit 10 min a différentes
températures, sur un acier Fe-0,35C-10Mn- 3Al-2Si, d’aprés [Lee, 2014-a]

Pour Suh et al., I’augmentation de la température de recuit entraine un adoucissement de la
ferrite et une augmentation de la taille moyenne des grains. Ces deux phénomenes combinés
expliqueraient ainsi la diminution de la limite d’élasticité avec I’augmentation de la température de
recuit [Suh, 2013].

L’augmentation du taux d’écrouissage et I’évolution non monotone de I’allongement a
rupture (augmentation puis diminution au-dela d’une température de recuit optimale (800 °C sur la
Figure 1-12) avec la température de recuit est directement liée a 1’évolution de la fraction
volumique d’austénite et a sa stabilité. A basse température de recuit, y, est trop stable pour subir
un effet TRIP, 1’écrouissage reste faible (Figure 1-12, 700 °C). L’augmentation de la température
de recuit fait augmenter la fraction volumique de v, et diminuer sa stabilité. Elle peut donc se
transformer en martensite pendant la déformation, entrainant une augmentation de I’écrouissage et
de I’allongement a rupture (Figure 1-12, 800 °C). Enfin, pour des recuits proches de Acs, la
fraction volumique de v, est trés faible (voire nulle), on déforme un mélange de martensite et de
ferrite, ce qui explique la faible la ductilité et le fort écrouissage (Figure 1-12, 900 °C).

Les Figure 1-12 et Figure 1-13 montrent I’existence d’instabilités plastiques avec la
présence d’un plateau de Liiders suivi d’oscillations/décrochements de type Portevin — Le
Chételier (PLC, type A). Ces deux instabilités vont étre abordées séparément dans les deux sous-
parties suivantes. Ces instabilités doivent étre évitées car elles peuvent modifier 1’aspect de surface
de D’acier et conduire a un affaiblissement du matériau, voire a une rupture prématurée dans
certains cas.
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Figure 1-13 : Courbe nominale contrainte — déformations pour un acier Fe-0.14C-7Mn-0.23Si avec présence d’un plateau
de Liiders et d’un effet PLC [Wang, 2017]

2.2.2. Instabilités plastiques de type bande de Liders

Le mécanisme de formation de bandes de Liders, souvent associé au phénomeéne de
vieillissement statique, est bien expliqué pour les aciers bas carbone ferritiques ou ferrito-
perlitiques. Sur un matériau écroui, le carbone dissous dans la ferrite diffuse (apres un temps plus
ou moins long) vers les dislocations. 1l forme alors des atmospheéres de Cottrell qui vont ancrer les
dislocations et empécher leur mouvement. Il est donc nécessaire d’appliquer ensuite une contrainte
plus importante pour désancrer ces dislocations, ce qui explique le crochet puis le plateau de
traction.

Bien que tres courant dans les aciers medium Mn UFG, I’origine de ce phénoméne dans
ces aciers est moins bien comprise [Lee, 2011-c], [Ryu, 2013], [Lee, 2014-c] et [Lee, 2015].
Plusieurs facteurs sont souvent avancés : faible taux d’écrouissage, petite taille de grain et ferrite
enrichie en carbone et appauvrie en dislocations. Han et al. ont observé sur un medium Mn Fe-
0,05C-9Mn qu’un recuit intercritique réalisé apres un simple laminage a chaud produisait une
microstructure lamellaire o + y et s’accompagnait d’un écrouissage continu, en raison de la
présence en grandes quantités de dislocations dans les grains de ferrite [Han, 2014]. Cela réduit le
contraste de dureté avec les grains d’austénite, permettant une déformation simultanée des grains
ferritiques et austénitiques. A 1’inverse, pour un recuit intercritique réalisé aprés laminage a froid,
les grains de ferrite (globulaires et beaucoup plus fins: quelques centaines de nanometres)
contiennent peu de dislocations en raison de la recristallisation efficace pendant le recuit. lls vont
donc se déformer facilement, contrairement aux grains d’austénite qui subissent un effet de
durcissement par solution solide d( au manganese et au carbone. Selon les auteurs, la localisation
de la déformation résulte en partie de ce phénomene. En 1992, Sakuma et al. expliquaient déja la
présence d’un plateau de Liders sur un acier Fe-0,15C-1,5Mn-1,2Si, par la faible quantité de
dislocations mobiles dans les grains de ferrite [Sakuma, 1992].

Lee et al. vont aussi dans ce sens [Lee, 2011-c]. Ils associent la présence d’un plateau de
Liiders a I’absence de réel écrouissage. Les matériaux a microstructure UFG s’écrouissent
faiblement de fagon générale en raison de la finesse méme de cette microstructure [Wang, 2004].
Cependant dans le cas des aciers, I’effet TRIP est un bon moyen pour augmenter 1’écrouissage.
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C’est pourquoi, si dans un matériau, la déformation a tendance a se localiser, il est nécessaire
d’avoir une austénite suffisamment instable pour qu’elle puisse se transformer par effet TRIP, afin
d’éviter cette localisation. En effet, durant cette transformation, la variation de volume va entrainer
I’émission de dislocations mobiles. L.’augmentation de la densité de dislocations va ainsi permettre
d’augmenter 1’écrouissage. Ainsi, le plateau de Liiders disparait quand 1’effet TRIP devient
suffisamment important pour écrouir le matériau (cas des recuits a 800 et 850 °C sur la Figure I-
12). lls ont montré que I’UFG facilitait aussi la localisation de la déformation : plus la taille de
grains diminue, plus le plateau est étendu. La Figure 1-12 montre que ce phénomeéne s’atténue
logiquement quand la température de recuit augmente, puisque la stabilité de 1’austénite diminue
tandis que sa taille augmente.

Han et al. ont aussi mis en évidence 1’effet important de la taille de grain ferritique sur la
présence ou non de bandes de Liders, en étudiant plusieurs aciers Fe-0.05C-7Mn recuits pour
différentes durées [Han, 2016]. En effet, en dessous d’une taille critique de grain, la restauration
dynamique dans la ferrite devient trés forte dés que le matériau commence a se déformer. Cela
entraine une diminution du nombre de dislocations donc une chute du taux d’écrouissage puisque
la majorité des dislocations restantes sont ancrées par les atomes de carbone. Cette corrélation
taille de grain — localisation de la déformation avait déja été constatée par Yu et al. dans des
aluminiums UFG (Figure 1-14) [Yu, 2005].
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Figure 1-14 : Courbes nominales contrainte — déformation pour différentes tailles de grain dans un aluminium
commercial (AA1050) [Yu, 2005]

Emadoddin et al. ont observé sur un acier Fe-0.3C-1.5Mn-1.1Al-0.3Si que les bandes de
Liiders disparaissaient pour de fortes fractions volumiques d’austénite retenue fortement enrichie
en carbone [Emadoddin, 2007]. En effet, selon eux, augmenter la quantit¢ d’austénite retenue
permet d’augmenter la partition du carbone dans I’austénite et donc de diminuer la quantité¢ de
carbone dans la ferrite’, limitant la formation d’atmosphéres de Cottrell. Cela est en accord avec
les résultats de Luo et al. qui conseillaient d’augmenter la teneur en carbone afin d’abaisser le
point Aez [Luo, 2015]. Ainsi, pour une température de recuit donnée, la fraction volumique

! 11 faut cependant noter que la teneur en C dans la ferrite est aussi régie par 1’équilibre entre a et y.
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d’austénite retenue augmente permettant d’augmenter la partition du carbone entre 1’austénite
(enrichie) et la ferrite (appauvrie). Enfin, concernant la cinétique de propagation des bandes de
Llders, Wang et al. ont montré, sur un acier medium Mn Fe-0.14C-7Mn-0.23Si, que la trés grande
majorité de la transformation y — o’ avait lieu pendant la propagation de la bande de Luders et
gue cette propagation se faisait a vitesse constante [Wang, 2017]. De plus, Lee et al. ont montré
que plus la bande se propageait vite, plus le plateau était court [Lee, 2011-c].

En conclusion, les instabilités plastiques de type bandes de Liders présentes dans les
aciers medium Mn UFG semblent trouver leur origine dans la finesse méme de la microstructure.
Les grains de ferrite sont pauvres en dislocations, rendant leur écrouissage trés faible et favorisant
un phénomeéne de localisation plastique. Une premiére solution pour limiter ce phénomene pourrait
étre de favoriser 1’effet TRIP pour augmenter la densité de dislocations dans la ferrite et donc
améliorer son écrouissage et in fine I’écrouissage global du matériau.

2.2.3. Instabilités plastiques de type bandes de Portevin — Le Chatelier

L’origine du vieillissement dynamique (bandes PLC) dans ces aciers n’est toujours pas

comprise. Cet effet ne se manifeste pas normalement a température ambiante en raison du trop
faible coefficient de diffusion du carbone en interstitiel. Dans le cas des aciers haut Mn
(typiquement aciers TWIP), Lee et al. ont proposé une explication au vieillissement dynamique.
Pour de faibles valeurs d’EDE de 1’austénite, au contact des fautes d’empilement, les atomes de
carbone vont s’associer aux atomes de manganése pour former des complexes C-Mn venant
interagir avec les dislocations [Lee, 2011-d]. lls ont constaté que ce vieillissement dynamique
apparaissait pour des déformations plus faibles quand la température de recuit augmentait. Selon
Lee et al. [Lee, 2014-a], ce méme phénoméne d’interaction entre les dislocations et les complexes
Mn-C prendrait aussi place dans les aciers medium Mn. L’ajout d’aluminium peut aussi bloquer
cet effet, en diminuant I’activité du carbone dans 1’austénite [ Abbasi, 2009].
Wang et al. ont aussi étudié ce phénoméne [Wang, 2017]. En combinant suivi des champs de
déformation par corrélation d’images et suivi thermique, ils ont montré que la déformation pour
une bande PLC donnée était uniforme (la méme quel que soit I’instant) et homogéne (la méme en
tout point de la bande). lls ont de plus constaté que la déformation, post plateau de Liiders, avait
principalement lieu lors des passages successifs des bandes PLC et qu’il n’y avait plus de
transformation martensitique. Enfin, ils ont mis en évidence que quand la déformation augmentait,
la vitesse de propagation des bandes diminuait et la durée entre le passage de deux bandes PLC
augmentait.

2.3. Evolution microstructurale pendant la déformation

Plusieurs études se sont intéressées aux changements microstructuraux au cours de la
déformation.

Wang et al. ont réalisé des essais interrompus, sur leur acier Fe-0.2C-5Mn déja mentionné
dans le Tableau I-1 [Wang, 2013]. Ils montrent que la fraction d’austénite diminue de fagon
exponentielle avec 1’augmentation de la déformation (V, = 40% avant déformation, Figure 1-15).
Ainsi a 30% de déformation, plus aucune trace d’austénite n’est détectée, traduisant sa
transformation compléte en martensite. Avant déformation, une microstructure UFG biphasée
austenite-ferrite est observée (Figure 1-16-a)) avec la présence de nano-macles dans 1’austénite
(Figure 1-16-b)). A 3% de déformation globale (Figure I-17-a)), des fautes d’empilement
apparaissent dans 1’austénite et les joints de grains "s’épaississent” (sic), génant le déplacement
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des dislocations. A 7% de déformation globale (Figure 1-17-b)), le nombre de fautes d’empilement
diminue et les premiéres lattes de martensite se forment dans les lattes austénitiques. A 15% de
déformation (Figure 1-17-c)), la structure lamellaire martensitique est fortement développée. Alors
que sur I’ensemble de la déformation, les grains y subissent d’importantes modifications
(réduction de taille et germination de martensite a I’intérieur des grains y), les grains o sont peu
modifiés, excepté un enrichissement en dislocations. Cela confirme la différence de comportement
mécanique entre les deux phases.
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Figure 1-15 : Evolution de la fraction d'austénite en fonction de la déformation appliquée sur un acier medium Mn 0.2C-
5Mn [Wang, 2013]

Figure 1-16 : Micrographies MET de la microstructure obtenue sur un acier Fe-0.2C-5Mn avant déformation, (b) zoom
sur la fleche rouge de (a) (image tournée pour aligner le faisceau avec 1’axe [110]) [Wang, 2013]
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Figure 1-17 : Micrographies MET de la microstructure obtenue sur un acier Fe-0.2C-5Mn pour différentes déformations
globales : (a) 3%, (b) 7%, (c) 15%, (d) en zone de striction. A désigne un grain austénitique (éventuellement transformé)
et F un grain ferritique (inserts : images en champ sombre des zones encadrées dans les images en champ clair) [Wang,
2017]

Yen et al. ont observé sur leur acier Fe-0.08C-10.5Mn-0.4Si-0.3Mo, déja présenté dans le
Tableau 1-2, qu’en début de déformation, le glissement des dislocations entrainait la formation de
défauts d’empilement dans 1’austénite [Yen, 2015]. Pour des déformations un peu plus
importantes, de la martensite € se formait aux joints de grains austénitiques puis cette martensite €
se transformait en martensite o’ quand la déformation progressait. Contrairement, aux résultats de
Wang et al., ici de la martensite intermédiaire ¢ apparait avant d’étre totalement transformée en
martensite o’

Enfin, il est intéressant de signaler que Lee et De Cooman ont réussi a obtenir un
durcissement mécanique en deux temps, avec la succession des effets TWIP puis TRIP sur leur
acier Fe-0.3C-10Mn-3Al-2Si [Lee, 2014-a], [Lee, 2014-c]. En début de déformation, des défauts
d’empilement se forment puis ’austénite retenue se macle entrainant un effet TWIP. A 10% de
déformation, des macles secondaires apparaissent, augmentant le nombre de joints de macles. Au-
dela d’une déformation seuil (qui diminue avec la température de recuit), la proportion de joints de
macles devient suffisamment élevée pour entrainer la germination de martensite o’ a I’intersection
entre deux macles, entrainant une soudaine augmentation du taux d’écrouissage. Cette succession
des effets TWIP puis TRIP entraine de remarquables propriétés mécaniques, comme vu dans le
Tableau I-1 ([Lee, 2014-a], recuit a 800 °C), ou un allongement supérieur a 55% est obtenu pour
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une résistance a la traction de 1150 MPa. Ces résultats ont pu étre atteints grace a un contréle fin
de ’EDE (20 mJ.m™) permettant de mettre & profit les deux effets TWIP et TRIP.

2.4. Endommagement et comportement a rupture

Lacroix et al. ont étudié I’effet de la stabilité de 1’austénite sur la résistance a la rupture de
plusieurs medium Mn a effet TRIP et DP, en utilisant des éprouvettes a double entaille avec pré-
fissure en fond d’entaille [Lacroix, 2008]. Leurs résultats montrent que les cavités se forment par
décohésion aux interfaces entre la matrice ferritique et les Tlots martensitiques, avant de coalescer
pour donner naissance au chemin de propagation de la fissure. L’endommagement n’apparait donc
qu’une fois I’austénite transformée par effet TRIP et les ilots martensitiques ne se fissurent pas car
peu enrichis en C et de petite taille. lls ont constaté, par observations métallographiques et
fractographiques, que la diminution de la connectivité entre les phases secondaires (ilots
martensitiques) améliorait la résistance a la rupture, en rendant la coalescence des cavités plus
difficile. De plus, en comparant ces aciers TRIP a des aciers DP, ils ont mis en évidence que 1’effet
TRIP augmentait fortement la résistance a la propagation de la fissure, grice a 1’apport d’un
écrouissage supplémentaire dans la zone de striction en amont de la pointe de fissure.

Jacques et al. ont aussi mis en avant le role clé de I’effet TRIP sur la résistance a la rupture
sur des éprouvettes a double entaille sans pré-fissure (Renmine = 1.25mm) [Jacques, 2001]. Ils ont
comparé deux aciers de type TRIP, 1’'un (appelé HSi : Fe-0.3C-1.4Mn-1.5Si) ayant un fort effet
TRIP, le second (appelé LSi: Fe-0.15C-1.3Mn-0.4Si) ayant un effet TRIP modéré. Ces deux
aciers présentent des microstructures UFG similaires, a matrice ferritique, avec un mélange
d’austénite retenue et de bainite comme phases secondaires. HSi présente un écrouissage et une
limite élastique plus élevés. Concernant 1’endommagement, les cavités se forment uniquement
dans des zones ferrite/martensite ou il ne reste plus d’austénite retenue. Cependant, HSi présente
une plus grande sensibilité a I’amorcgage de I’endommagement. En effet, les premiéres décohésions
ferrite/martensite apparaissent plus tét sur HSi que sur LSi. Cette apparition précoce de
I’endommagement interfacial (autour de 5% de déformation pour HSi contre 10% pour LSi)
provient du fait que I’austénite de HSi est plus riche en carbone (0.95 wt% dans HSi contre 0.73
wt% dans LSi). Par conséquence, la martensite formée pendant la déformation est aussi plus
enrichie en carbone que celle de LSi, accroissant encore plus I’écart de dureté avec la ferrite
environnante. La décohésion interfaciale se produit donc pour des déformations plus faibles. De
plus, HSi contient plus d’austénite résiduelle que LSi (16% contre 6%) et présente une plus grande
connectivité entre les phases secondaires (austénite et bainite). Pour de faibles déformations, ils
ont observé des décohésions aux interfaces a/o’ puis, pour de plus fortes déformations, des
ruptures dans o’ majoritairement. Or cette martensite formée lors de la déformation percole et va
donc former un réseau de phases fragiles, pouvant faciliter la propagation de la fissure, une fois
celle-ci amorcée. Malgré son fort potentiel pour augmenter la combinaison résistance/ductilité,
’austénite retenue peut donc aussi étre néfaste pour les propriétés a rupture, particulierement si
elle est tres enrichie en carbone et forme un réseau de phases secondaires percolées.

Kobayashi et al. ont étudié la résistance a la rupture d’un TRIP 0.2C-1.5Mn-1.5Si-1Cr-
0.05Nb sur des éprouvettes avec une simple entaille avec pré-fissure en fond d’entaille
[Kobayashi, 2014]. Le chrome a été ajouté pour son effet durcissant et le niobium pour son role
affineur de grains. Leur matériau ne présente pas un aussi bon compromis résistance/ductilité que

! Remarque : ce controle est possible pour des coulées de laboratoire, mais beaucoup plus difficile & réaliser
sur une ligne de production industrielle (notamment car le manganése a tendance a fortement ségréger).
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les aciers medium Mn, I’allongement a rupture est plus faible (15%), mais la résistance mécanique
meilleure (1400 MPa). lls observent une augmentation de la résistance a rupture, comparée a un
acier similaire conventionnel sans effet TRIP (SCM420). Ils expliquent cette bonne résistance par
la présence d’une matrice relativement douce (car peu enrichie en carbone) et I’apparition d’un
effet TRIP qui retarde la germination des cavités aux interfaces entre la matrice et la phase
secondaire. De plus, les cavités formées sont espacées et leur coalescence est rendue plus difficile.

L’ensemble de ces études montre que dans le cas d’essais mécaniques sur éprouvettes
entaillées, comme la déformation est concentrée en pointe d’entaille (ou de fissure), les gradients
de contrainte et de déformation sont trés élevés. En conséquence, I’effet TRIP a de fortes chances
de se produire juste en amont de la pointe de fissure, ainsi aucun effet TRIP ne se produit ailleurs
pendant la propagation. En revanche, I’interprétation est plus difficile pour des essais en traction
simple. En effet, au moment de 1’amorcage, localement autour de la fissure, le matériau a été
soumis aux mémes déformations et contraintes (sauf si la rupture a lieu dans une bande de
localisation). Dans ce cas, deux possibilités se présentent. Soit I’effet TRIP a complétement eu lieu
avant ’amorcage, venant faciliter la rupture aux interfaces ferrite/martensite et aucun effet TRIP
ne se produit pendant la propagation de la rupture. Soit, tout n’est pas encore transformé par effet
TRIP a I’amorgage et la transformation martensitique a aussi lieu pendant la propagation de la
fissure. La recherche bibliographique n’a pas permis d’éclaircir correctement ce point.

Lai et al. ont étudié I’influence d’un affinement de la taille de grain sur le comportement a
rupture d’un acier DP 0.1C-3.5Mn [Lai, 2015]. IIs ont élaboré deux types d’aciers, l'un a
microstructure UFG, 1’autre a microstructure grossiére présentant une structure en bande (appelé
CG dans la suite du paragraphe). Tout d’abord, ils ont observé un effet TRIP sur un des aciers
UFG, non présent sur les aciers CG. Cet effet TRIP est di a la fine taille de grain et a
I’enrichissement de 1’austénite en éléments y-genes (C et Mn) pendant le recuit, de fagon similaire
aux aciers medium Mn.
Concernant le comportement a rupture, ils ont montré qu’une diminution de la fraction d’austénite
résiduelle réduisait la quantité de cavités formées en début d’endommagement. De plus, ils ont
observé la germination des cavités aux interfaces ferrite/martensite, dans le cas de la
microstructure UFG. A P’inverse, pour la microstructure CG, la taille de grain grossiére rend le
mécanisme de fissuration par clivage des grains martensitiques prépondérant. D’un point de vue
macroscopique, 1’acier UFG rompt de fagon complétement ductile, tandis que 1’acier CG rompt de
facon ductile au centre des éprouvettes de traction et en clivage aux extrémités.

2.5. Conclusion

La microstructure des aciers medium Mn UFG peut étre globulaire ou lamellaire, cette
derniére devenant prépondérante pour des temps de recuit longs. Sa grande finesse est due a la
succession d’un laminage a froid et d’un recuit intercritique (a une température relativement
basse), ainsi qu’au manganése qui affine la taille des grains.

Les propriétés mécaniques de ces aciers dépendent fortement de la température de recuit :
la résistance maximale augmente avec celle-ci, la limite d’¢élasticité diminue et la ductilité passe
par un maximum. Cette dépendance est liée a la quantité et a la stabilité de 1’austénite retenue. Plus
la température de recuit augmente, plus la fraction d’austénite retenue augmente mais celle-ci perd
alors en stabilité, favorisant 1’effet TRIP. Pour des températures de recuit proches d’Acs,
I’austénite n’est plus assez stable pour étre présente a température ambiante. Elle se transforme
directement en martensite lors du refroidissement aprés le recuit intercritique. De plus, ces aciers
UFG présentent souvent des instabilités plastiques de type bande de Liders et bandes PLC,
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notamment pour de basses températures de recuit. La raison de ces instabilités est encore mal
comprise. Le plateau de Liders pourrait avoir pour origine une faible densité de dislocations
mobiles dans les grains de ferrite. Ainsi, sous sollicitation, les grains ferritiques se déformeraient
plus facilement que ceux austénitiques, entrainant une localisation de la déformation. Dans le cas
des bandes PLC, les interactions dislocations/complexes Mn-C pourraient étre responsables du
phénoméne.

Les aciers medium Mn rompent de maniere ductile a température ambiante et montrent
une bonne résistance a la rupture, notamment lorsqu’ils présentent un effet TRIP, grace a leur fine
structure de grains et a la formation d’flots martensitiques qui semblent ne pas percoler. Le plus
souvent, la fissure s’amorce par décohésion a I’interface entre la matrice ferritique et la phase
secondaire martensitique, et non par fissuration de la martensite. Toutefois, la formation des
cavités est ralentie pour de plus faibles fractions d’austénite retenue. Il peut donc &tre nécessaire de
trouver un bon équilibre dans les proportions d’austénite retenue afin d’avoir un effet TRIP
efficace (augmentation de la combinaison résistance/ductilité), tout en conservant un
endommagement faible pour éviter une rupture prématurée de I’acier.
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3. Aciers medium Mn a microstructure bimodale

3.1. Présentation et origine de la microstructure bimodale

La section 2 a mis en avant le fort potentiel des aciers medium Mn UFG pour des
applications automobiles. Un des aspects négatifs reste toutefois leur sensibilité a la localisation de
la déformation, que 1’on retrouve aussi dans les métaux nanostructurés. Wang et al. ont proposé,
en 2004, plusieurs « stratégies » pour obtenir des déformations uniformes dans du cuivre pur
nanostructuré [Wang, 2004]. Une des stratégies évoquées était 1’obtention d’une microstructure
avec une distribution bimodale de la taille des grains, conduisant & une microstructure composite
avec des gros grains de cuivre plus ductiles que les fins grains. Dans ce contexte, I’aluminium pour
une teneur autour de 6-8% devient un élément d’alliage particulierement intéressant pour les aciers
medium Mn. En effet, en plus de diminuer la densité de 1’acier, il permet de durcir la ferrite et
d’obtenir cette microstructure bimodale par la formation de grains de ferrite & stables, plus gros
gue les grains FG.

Seo et al. ont étudié un acier Fe-0.4C-3.5Mn-5.9Al obtenu par laminage a chaud et
laminage a froid puis recuit intercritique (50 s a 830 °C) [Seo, 2012]. Aprés laminage a chaud, ils
observent une structure en bandes composée de ferrite 6 et de grosses particules mélant ferrite et
lamelles de carbures k (Figure 1-18, (a)). Ces carbures k correspondent a une phase enrichie en fer,
aluminium et carbone (ici également enrichie en Mn), et sont visibles sur la Figure 1-18-b). Cette
ferrite & ne subira aucune transformation de phase dans la suite du procédé d’élaboration et sera
toujours présente aprés le recuit intercritique. La microstructure apres recuit, quant a elle, se
compose d’une structure en bandes (Figure 1-18, (c)) avec des zones de grains de ferrite & grossiers
et des zones ou de fins grains globulaires austenitiques (V, estimée a 30%) sont présents comme
seconde phase dans la matrice ferritique. Pendant le recuit, I’austénite se forme par dissolution des
carbures k. La présence des éléments y-génes (carbone et manganese) et d’un maintien final a
400 °C pendant 3 min, ont permis de la stabiliser pour qu’elle soit encore présente & température
ambiante. La microstructure finale se caractérise donc par une alternance de bandes de ferrite & a
gros grains et de bandes contenant des fins grains de ferrite a et d’austénite retenue. Les deux
types de grains ferritiques ont donc une histoire microstructurale totalement différente. Les grains
de ferrite & sont issus de la solidification et ne sont jamais passés dans le domaine austénitique,
tandis que les grains de ferrite o ont été formés pendant le recuit intercritique. 1l sera donc
important de bien distinguer la ferrite & de la ferrite a.

]

Figure 1-18 : Microstructure obtenue sur un acier 0.4C-3.5Mn-5.9Al (a) structure en bandes apres laminage a chaud, (b)
carbures «k dans les zones sombres de (a), (¢) structure en bandes aprés laminage a froid et recuit intercritique a 830 °C
[Seo, 2012]

31



Toutefois, comme évoqué précédemment, 1’ajout d’aluminium pose des difficultés d’un
point de vue élaboration industrielle [Vermeulen, 2002]. C’est pourquoi Han et al. ont proposé une
autre méthode pour créer un acier a microstructure bimodale sans aluminium, a 1’aide de deux
recuits successifs' [Han, 2016]. En raison de 1’absence d’aluminium, cet acier n’a pas de ferrite &
et la microstructure finale est plus fine. Aprés laminage a chaud puis a froid, la microstructure de
leur acier Fe-0.05C-7Mn est uniquement composée de martensite fortement déformée. Les auteurs
ont ensuite réalisé un premier recuit intercritique a 660 °C, afin de déstabiliser suffisamment
I’austénite pour obtenir un mélange de ferrite et de martensite apres refroidissement. Ils ont joué
sur la durée du maintien & 640 °C pour obtenir différentes tailles de grains, tout en ayant un
maintien suffisamment long pour atteindre 1’équilibre entre la ferrite a et 1’austénite, cette derniére
se transformant lors du refroidissement en martensite. A la fin du premier recuit, une
microstructure avec 40% de ferrite a globulaire (taille de grains de 1,5 pm pour 14 h de recuit) et
60% de martensite (épaisseur de lattes de 0,4 um pour 14 h de recuit) est obtenue. Puis, repartant
de cette microstructure, ils ont recuit une seconde fois cet acier a 640 °C pendant 5 min. Au cours
de ce recuit, la martensite va se transformer en fins grains de ferrite et d’austénite, conduisant
apres refroidissement a une microstructure bimodale avec des gros grains de ferrite a globulaire et
des fins grains de ferrite a et d’austénite retenue.

3.2. Comportement élastoplastique

Choi et al. ont étudié 1’évolution du comportement mécanique d’aciers medium Mn Fe-
0.3C-6Mn-3Al-1.5Si a microstructure bimodale (gros grains de ferrite & et zones a fins grains
ferrite o + austénite retenue) en fonction de la température de recuit [Choi, 2017]. Cet acier a été
laminé a chaud puis recuit entre 760 et 880 °C. L’évolution est similaire a celle des aciers medium
Mn a microstructure UFG. La limite d’¢lasticité et I’allongement a rupture diminuent quand la
température de recuit augmente tandis que la résistance maximale augmente (Figure 1-19). Les
interprétations sont similaires a celles proposées dans la sous-partie 2.2.1 pour la microstructure
UFG : ces propriétés mécaniques sont contrélées par la proportion et la stabilité de 1’austénite
retenue.
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Figure 1-19 : Courbes contrainte nominale-déformation nominale pour différentes températures de recuit sur un acier Fe-
0,3C-6Mn- 3Al-1,5Si a microstructure bimodale [Choi, 2017]

! L’enchainement de deux recuits n’est pas forcément bien adapté non plus a I’outil industriel. ..
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Comme évoqueé précédemment, contrairement aux medium Mn a microstructure UFG, la
majorité des medium Mn a microstructure bimodale ne présente pas d’instabilités plastiques, en
raison de la nature méme de cette microstructure. Lee et al. ont étudié un acier Fe-0.08C-6Mn-
2Al-1.5Si-0.08V, laminé a chaud et a froid puis recuit 3 min a 740 °C [Lee, 2013-b]. Il se compose
d’une microstructure bimodale avec des grains grossiers de ferrite o (15 pm, contenant des
carbures de vanadium) et des zones UFG o/y (taille de grain moyenne de 0.5 pm). IlIs I’ont
comparé a un acier de nuance similaire sans aluminium ni vanadium®, qui présentait un plateau de
Liders (Figure 1-20) et un écrouissage plus faible (Figure 1-21) (méme épaisseur de tle et méme
géométrie d’éprouvettes). Selon les auteurs, cette absence de localisation de la déformation est due
a la conjugaison de trois phénomenes venant accroitre la capacité d’écrouissage : une
microstructure multiphasée bimodale, la présence de précipités nanométriques et la présence d’un
effet TRIP. Toutefois, la transition élastoplastique reste brutale, signe que des instabilités locales
sont toujours présentes (Figure 1-20, courbe en pointillés).
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Figure 1-20 : Courbes vraies (malgré la présence d’un plateau de Liiders pour 1’un des aciers) contrainte-déformation de
deux nuances medium Mn avec Al et V (pointillés) ou sans Al et V (traits pleins) d’apres [Lee, 2013-b] (les auteurs
n’ont pas précisé si la rupture était brutale)
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Figure 1-21 : Ecrouissage de deux nuances medium Mn avec Al et V (pointillés) ou sans Al et V (traits pleins) [Lee,
2013-b]

Y Ici, V sert & former des carbures de vanadium, présents dans les gros grains o, qui vont ancrer les
dislocations et augmenter la limite d’élasticité. Leur répartition non uniforme ne leur permet pas de
participer activement a I’augmentation du taux d’écrouissage.
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De méme, Azizi-Alizamini et al. ont étudié un acier bas carbone Fe-0.17C-0.74Mn-0.04Al,
caractérisé par une microstructure bimodale a gros grains ferritiques et UFG martensitique [Azizi-
Alizamini, 2007]. Un second acier 100% martensitique avant laminage a froid, laminé a froid puis
recuit (chimie non précisée) a servi de comparaison. Il présente des valeurs de limite d’élasticité et
de résistance ultime similaires a ’acier a microstructure bimodale. Toutefois, un pseudo plateau de
Liiders est présent sur ce second acier, alors qu’il n’est pas constaté sur I’acier a microstructure
bimodale (Figure 1-22). Pour les auteurs, cette absence de plateau est due a I’effet composite de la
microstructure, et s’explique par la forte résistance a la déformation des zones UFG, de manicre
similaire aux Tlots martensitiques présents sur les aciers dual-phase qui empéchent la formation de
bandes de Liders. Cette différence de comportement mécanique des deux phases entraine une
répartition des contraintes différente, empéchant tout phénoméne d’instabilité plastique.
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Figure 1-22 : Comparaison des courbes contrainte vraie-déformation vraie entre deux aciers de microstructures
différentes (gris : microstructure UFG, noir : microstructure bimodale) [Azizi-Alizamini, 2007]

Il faut cependant noter que Suh et al. ont observé sur un acier TRIP Fe-0.12C-5.8Mn-3.1Al-0.5Si
la présence d’un plateau de Liiders et une quasi-absence d’écrouissage, alors que sa microstructure
était bimodale avec de gros grains de ferrite et des régions UFG ferrite austénite (Figure 1-23).
[Suh, 2010]. Ils ne se sont pas focalisés toutefois sur 1’origine et la compréhension de ce
phénomene.

1500
)
o 1200 4 -
2
@
@ 9004 -
@ N\
o
£ 6004
o
o
5
o 300- —HA720°C |
w
0 T v
0 10 20 30

Engineering strain (%)

Figure 1-23 : Courbe nominale contrainte-déformation, avec plateau de Liders, et microstructure bimodale associée sur
un acier 0.12C-5.8Mn-3.1AI-0.5Si (A : gros grains de ferrite, B : zone UFG) [Suh, 2010]
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Ryu et al. ont étudié la différence de comportement entre les deux phases ferritique et austénitique
pendant la déformation, dans le cas d’un acier Fe-0,12C-5,8Mn-3,1Al-0,47Si [Ryu, 2010]. Cet
acier posséde une microstructure bimodale en bandes avec d’une part de gros gains de ferrite,
d’autre part de fins grains d’austénite dans la matrice ferritique (V, estimée a 30% par DRX).
Pendant des essais de traction simple in situ dans un MEB, ils ont observé que la déformation dans
les gros grains de ferrite était supérieure a la déformation moyenne dans 1’éprouvette, tandis que la
déformation dans I’austénite y était inférieure'. Seo et al. ont confirmé cette différence de
comportement [Seo, 2012]. lls ont étudié au MEB deux zones spécifiques de la méme éprouvette
avant et aprés déformation de 30%. La premiere zone concerne un grain de ferrite, tandis que la
seconde contient un groupe de grains austénitiques UFG (Figure 1-24). A 30% de déformation
globale, le grain de ferrite s’est allongé de 37% tandis que la zone de grains austénitiques s’est
seulement allongée de 13%, montrant que dans la zone observée, les gros grains de ferrite
participent plus fortement a la déformation globale que les zones UFG austénitiques. Enfin, des
analyses EBSD, avec une microstructure UFG bien résolue, réalisées sur les mémes zones avant et
aprés déformation globale de 20%, ont montré une faible diminution de la fraction volumique
d’austénite (de 30% a 20%), mettant en évidence sa grande stabilité. Les auteurs ont montré que
cette faible transformation de 1’austénite en martensite était li¢e aux valeurs du facteur de Schmid.
Pour une valeur inférieure & une valeur critique (estimée a 0,44 par EBSD en utilisant la contrainte
macroscopique et vraisemblablement les systémes de glissement de [’austénite), les grains
d’austénite ne sont pas suffisamment bien orientés (par rapport a la direction de déformation) pour
se transformer facilement en martensite pendant la déformation. Les auteurs précisent que les
mesures EBSD (mesures de surface) sont en accord avec les résultats d’autres publications ou des
mesures de diffraction des neutrons et diffraction de rayonnement X synchrotron ont montré la
dépendance, envers I’orientation cristalline des grains d’austénite retenue, de la transformation
martensitique induite par un chargement mécanique.
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Figure 1-24 : Observations au MEB d’un grain de ferrite ((a) : avant déformation, (b) : aprés 30% de déformation
globale), et d’une zone UFG austénitique ((c) : avant déformation, (d) : aprés 30% de déformation de déformation
globale), d’aprés [Seo, 2012]

! Dans ce cas, la microstructure bimodale permet d’augmenter la stabilité "apparente" de I’austénite, car
celle-ci se déforme moins que I’éprouvette globale. La transformation austénitique a donc lieu pour des
déformations globales plus élevées.

35



3.3. Endommagement et comportement a rupture

Seo et al. dans la méme étude que précédemment (acier Fe-0.4C-3.5Mn-5.9Al a
microstructure bimodale duplex ferrite/austénite) ont constaté par nano-indentation et micro-dureté
que la ferrite était moins dure que 1’austénite [Seo, 2012]. IIs n’ont pas constaté de fissuration dans
la martensite formée pendant la déformation. lls supposent que la rupture va s’amorcer par la
formation de cavités aux interfaces ferrite-austénite (en raison de la différence de déformation des
deux phases) ou par la fissuration de la phase secondaire (Figure 1-24-d), la fleche en blanc montre
une cavité formée dans la ferrite et entourée de grains austénitiques). Ensuite, la fissure se
propagerait a travers la matrice ferritigue moins dure, conduisant a une rupture ductile globale du
matériau, de fagon similaire aux mécanismes connus pour les aciers DP. Choi et al. ont aussi
¢tudié ’endommagement et la rupture de leur acier medium Mn Fe-0.3C-6Mn-3AI-1.5Si a
microstructure bimodale [Choi, 2017]. lls ont observé la formation de cavités aux interfaces ferrite
o/martensite (Figure 1-25) en raison du gradient des contraintes liées aux incompatibilités de
déformation des deux phases (ferrite molle et martensite dure). D’autres cavités se sont aussi
formées autour d’inclusions non-métalliques. L’analyse de 1’évolution de 1’endommagement a
I’aide d’essais interrompus n’a pas mis en évidence de réelle croissance de ces cavités et aucune
coalescence n’a eu lieu. En revanche juste avant la rupture, ils ont observé 1’apparition de fissures
«de clivage » (fissure fragile appelée clivage par les auteurs mais interfaciale et non
transgranulaire) dans la direction de sollicitation, soit dans les bandes de ferrite 8, soit aux
interfaces entre les bandes de ferrite & et les bandes a fins grains {a + y,}. Toutefois, sur un essai
interrompu a une déformation nominale de 41% (juste aprés le début de la striction), les auteurs
ont observé la présence de nombreuses cavités aux interfaces /o’ mais n’ont trouvé aucune trace
de clivage. Ces fissures de clivage sont donc la conséquence de I’amorgage de la rupture et non la
cause dudit amorgage. La rupture a lieu par localisation de I’écoulement plastique dans de fines
zones fortement endommagées. Macroscopiquement, cette rupture se fait en mode «slant»
(rupture plate dans la largeur de I’éprouvette et en biseau dans 1’épaisseur). Microscopiquement, la
rupture est ductile a cupules. L’effet de la température de recuit sur I’endommagement et la
rupture est minime. Seule la longueur des fissures de clivage diminue avec 1’augmentation de la
température de recuit.

Figure 1-25 : Observation de I’endommagement d’un acier bimodal Fe-0.3C-6Mn-3Al-1.5Si recuit a 880 °C et déformé
de 17% [Choi, 2017]

En raison d’une résistance élevée et de la présence de ferrite & grossiére, ces aciers
medium Mn & microstructure bimodale peuvent présenter une certaine sensibilité a la rupture par
clivage, comme cela a été constaté dans 1’étude de Choi et al., méme si dans leur cas, ce clivage
n’était pas néfaste. Aucun autre article évoquant ce sujet pour une microstructure bimodale ferrite-
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austénite, n’a été trouvé. Toutefois, certains articles traitent de la rupture d’aciers a microstructure
bimodale ferritique.

Zhao et al. ont étudié la température de transition ductile-fragile d’un acier Fe-0.15C-
1.5Mn-0.01Al-0.3Si posseédant une microstructure bimodale & gros grains de ferrite a (environ 5
pm) et UFG ferrite a/cémentite (grains d’environ 0,5 pm), a 1’aide d’essais Charpy entre -269 °C
et 100 °C [Zhao, 2011]. lls ont constaté que la température de transition ductile-fragile augmentait
avec ’augmentation du temps de recuit (recuit & 600 °C), en raison de I’augmentation de la taille
des gros grains de ferrite (de 2,5 um pour 15 min de recuit, a 5 um pour 60 min de recuit). Les
auteurs ont aussi observé, dans les zones a gros grains ferritiques, que la fissure de clivage
changeait de direction de propagation quand elle rencontrait un joint de grains en raison de la forte
désorientation entre ces grains (> 15°) (Figure 1-26, a gauche). A I’inverse, les zones UFG
ferrite/cémentite ne forment aucun obstacle a sa propagation car elles cassent facilement (Figure I-
26, a droite). En mesurant sur les fractographies la taille des facettes de clivage, des, ils estiment
qu’elle est liée a la taille des gros grains de ferrite, d;, suivant la relation :

dy = 1.19 x degt

49,

15.0kV  X10,000 Tm WD 11.7mm

Figure 1-26 : Observation en coupe dans I'épaisseur de la propagation de fissures de clivage sur un acier ferritique a
microstructure bimodale 0.15C-1.5Mn-0.01AI-0.3Si

Chakrabarti et al. ont étudié I’effet de la microstructure (ferrite bimodale ou non) sur la
ténacité de brames d’aciers bas carbone obtenues par coulée continue et retraitées thermiquement
pour obtenir une taille de grain ferritique plus fine [Chakrabarti, 2009]. Des essais de flexion
a -160 °C avec pré-entaille ont notamment été réalisés. A partir de la contrainte a rupture
macroscopique, la contrainte a rupture locale au moment de 1’amorcage du clivage a été calculée,
en utilisant une relation (issue de modélisation par éléments finis) proposée par Wang et al. pour
des nuances et des essais similaires [Wang, 2002]. L’analyse des fractographies pour la
microstructure bimodale a mis en évidence que le clivage s’amorcait dans les gros grains de ferrite
(ou le clivage peut s’amorcer pour des contraintes plus faibles), et que la propagation était
controlée par la taille de ces gros grains (Figure 1-27, a gauche). Ainsi pour de petites tailles de
grains, la fissure de clivage rencontre rapidement un joint de grains pouvant bloquer sa
propagation (Figure 1-28), tandis que pour des tailles de grains plus élevées, ce n’est plus le cas. Ils
nuancent toutefois en précisant qu’il est nécessaire d’avoir suffisamment de gros grains (5% de la
surface de la microstructure n’était par exemple pas suffisant) pour que I’amorgage se fasse sur ces
grains, sinon 1’amorcage se fait dans les zones a grains plus fins, au niveau des grains les plus gros
de cette zone ou sur des précipités Nb(C,N) (Figure 1-29).
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Figure 1-27 : Facettes a ’origine de la rupture (obtenues en remontant les faciés en riviére), la fleche indique la zone
d’amorgage du clivage, a gauche brame traitée thermiquement, a droite : tle TMCR [Chakrabarti, 2009]
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Figure 1-29 : Clivage sur un précipité Nb(C,N) [Chakrabarti, 2009]
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3.4. Conclusion

En conclusion, la microstructure bimodale classique de cette famille d’aciers medium Mn
se compose de bandes de gros grains de ferrite & et de bandes avec de fins grains {a + y,}. La
ferrite 6 est héritée de la solidification. En fin de laminage a chaud, mélés a la ferrite, des carbures
K peuvent étre présents. Pendant le recuit intercritique, la dissolution de ces carbures entraine la
formation d’une microstructure contenant de la ferrite o et une austénite suffisamment riche en
carbone et manganése pour qu’elle soit stable a température ambiante.

La principale conséquence de cette bimodalité sur le comportement mécanique est
I’absence d’instabilités plastiques, notamment [’absence de plateau de Liiders. Plusieurs
phénomeénes pourraient I’expliquer : un fort effet TRIP libérant suffisamment de dislocations
mobiles ou encore un effet composite entrainant une plus importante déformation des gros grains
de ferrite qui se déformeraient plus que les zones UFG. Dans les deux cas, il en résulte un meilleur
écrouissage.

Enfin, ’endommagement & température ambiante est faible dans les aciers medium Mn a
microstructure bimodale. Il se localise principalement aux interfaces ferrite/martensite. Des
fissures de clivage peuvent apparaitre entre les bandes de ferrite et de bandes des zones a fins
grains. Toutefois, ce clivage ne serait qu’une conséquence de 1’amorgage de la rupture, qui est
globalement ductile.
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4. Synthese comparative entre les aciers medium
Mn a microstructure UFG et les medium Mn a
microstructure bimodale

Le Tableau I-3 propose une bréve synthese des points communs et des particularités
propres aux aciers medium Mn UFG et aux aciers medium Mn bimodaux.

Medium Mn a microstructure Medium Mn a microstructure
UFG bimodale

¢ laminage a chaud

¢ maintien isotherme (optionnel)
¢ laminage a froid

e recuit intercritique

Elaboration

d : gros grains (plusieurs

. a + vy @ grains ultrafins dizaines de pm)
Microstructure (<1 pum) a +7v, : grains fins (~ 1-2
pm)
A bandes de Luders si vy, trés
InStap”Ites stable et o pauvre en absentes
plastiques dislocations
Effet TRIP possible, contrdlé par T et
.y e endommagement  localisé
e endommagement  localisé : ,
. , aux interfaces a/y, ou o/a
aux interfaces a/y, ou a/a L
dans les zones a grains fins
Rupture e rupture ductile e rupture ductile

e résistance a la rupture
améliorée par la diminution
de la connectivité de la
phase secondaire

e clivage possible entre les
bandes & et les bandes de
zones a fins grains, ainsi que
dans les gros grains de 6

Tableau I-3 : EIéments de comparaison entre les aciers medium Mn UFG et bimodaux

Méme si le domaine des aciers medium Mn présente un fort intérét et est en plein
développement, notamment en Asie, certains aspects n’ont pas pu étre tranchés ou n’ont tout
simplement pas été encore étudiés dans la littérature. Par exemple, 1’origine des instabilités
plastiques dans les aciers medium Mn UFG est encore mal comprise. De plus, ces alliages ont été
fortement étudiés en traction uniaxiale mais peu d’articles présentent des essais mécaniques sous
des sollicitations plus complexes. L’effet de la température de recuit sur le comportement
mécanique a été largement étudié mais celui de la température d’essai beaucoup moins. Nous
allons donc confronter les propriétés mécaniques et a rupture obtenues sur 1’acier medium Mn a
microstructure UFG a celles trouvées dans la littérature. Nous présenterons aussi les résultats
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obtenus sous des sollicitations mécaniques plus complexes, pour lesquelles les données
disponibles sont encore rares.

Concernant les aciers medium Mn a microstructure bimodale, la littérature commence tout
juste a en faire état. Les quelques articles existants ont surtout présenté 1’origine d’une telle
microstructure et les propriétés mécaniques obtenues en traction uniaxiale a température ambiante.
En particulier, aucune étude sur le comportement a de plus basses températures d’essai n’a été
trouvée, alors méme que les normes automobiles attendent des propriétés mécaniques spécifiques a
-50 °C par exemple.

Cette thése s’intéresse a deux nuances, chacune appartenant a I’une des deux familles
évoquées precédemment. Pour chaque nuance, les propriétés mécaniques et le comportement a
rupture obtenus en traction uniaxiale, en fonction de la température de recuit, seront comparés aux
résultats rapportés dans la littérature. L’effet de la température d’essai sera Systématiquement
exploré. Enfin, des essais sous sollicitations plus complexes permettront d’enrichir les
connaissances du comportement mécanique de ces deux nuances, notamment a 1’aide d’essais de
déchirure ductile et de résilience. Dans le cas de la nuance medium Mn bimodale, une étude plus
approfondie des modes de rupture en fonction de la microstructure sera aussi effectuée.
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Chapitre 11

Cadre d’étude
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Ce chapitre présente tout d’abord les deux familles d’aciers medium Mn étudiées au cours
de cette these et leurs caractéristiqgues microstructurales. Les méthodes mises en place pour
caractériser mécaniquement ces aciers seront ensuite présentées. Le résultat des études
microstructurales permettra d’aider a interpréter les résultats mécaniques évoqués dans les
chapitres suivants.

1. Matériaux

1.1. Compositions chimiques et élaboration

Deux compositions d’aciers Fe-C-Mn-Al ont été deéveloppées par ArcelorMittal. La
premiére appartient a la famille des medium Mn UFG et la seconde appartient a celle des medium
Mn a microstructure bimodale dans la suite de ce mémoire. Elles seront appelées respectivement
UFG (pour Ultra Fine Grained) et DT (pour Duplex TRIP). Les compositions massiques de ces
alliages sont données dans le Tableau II-1. Ces deux alliages sont des matériaux modeéles, ce qui
explique leur chimie simple, sans microalliage.

C Mn Al P S N O
UFG 0,2 5 2,5 0,012 0,004 <0,001 <0,010
DT 0,3 6,7 59 0,003 0,003 <0,001 <0,010

Tableau I1-1 : Composition chimique (en poids%) des deux familles d’aciers étudiées

Ces deux aciers ont été élaborés par ArcelorMittal suivant le méme procédé que celui
présenté dans le Chapitre I, Figure 1-3. Ils sont issus de coulées VIM (four de fusion par induction
sous vide) de laboratoire de 60 kg réparties en quatre lingots de 15 kg. Aprés découpe et
dégrossissage pour atteindre une épaisseur de 30 mm, chaque coupon a été laminé a chaud.

La microstructure de la famille UFG aprés laminage a chaud se caractérise par un mélange de
bainite et de martensite. Ensuite, les coupons UFG ont subi un maintien isotherme simulant le
transitoire thermique imposé par le bobinage a chaud réalisé en production industrielle. Aprés ce
maintien, ils ont été laminés a froid, conduisant a des largets ayant une épaisseur finale de 1,2 mm.
En fin de laminage a froid (LAF), ces aciers présentent une microstructure mélant ferrite o et
martensite fortement déformée. Finalement, les largets ont été recuits, dans un four Nabertherm
sous atmosphére d’argon, dans le domaine intercritique pour permettre d’obtenir de 1’austénite
retenue a température ambiante, aprés refroidissement. Pour faire varier les caractéristiques de
cette austénite retenue (fraction volumique et stabilité), trois températures de recuit différentes ont
été choisies : 740, 760 et 780 °C.

Pour la famille DT, apres laminage a chaud, la microstructure est composée de ferrite o et de
martensite. Cette ferrite 6 s’est formée pendant la solidification en raison de la forte teneur en
aluminium. Elle ne se transformera plus dans la suite du procédé d’élaboration. Comme pour la
famille UFG, les coupons de la famille DT ont subi un maintien isotherme simulant le bobinage.
Lors des premiers essais de production en laboratoire, les coupons ont rompu pendant le LAF.
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Afin d’éviter cette rupture prématurée, les coupons restant de la famille DT ont été soumis, avant
le LAF, a un premier recuit intercritique de 5 min a 850 °C. Apreés le LAF, la microstructure des
largets DT se compose de ferrite & et de martensite fortement déformée. Enfin, comme pour la
famille UFG, un recuit intercritique final a été réalisé dans un four Nabertherm, sous atmosphére
d’argon. Les deux températures choisies ont été : 850 et 900 °C.

Un plus large écart entre les températures de recuit est possible pour la famille DT (50 °C, contre
20 °C d’écart sur la famille UFG) en raison des plus fortes teneurs en aluminium et manganése qui
élargissent le domaine intercritique.

Le détail complet des conditions d’élaboration est disponible dans le Tableau I1-2.

UFG DT
Température de départ (°C) 1250 1200
Température de fin (°C) 900 950
Laminage a o .
g Refroidissement jusqu’a
chaud ; oL N 1
température de maintien a l'air 60 °C.s
isotherme
Epaisseur finale (mm) 2,8 4,8
Température (°C) 680 450
Maintien )
isotherme Duree (h) > >
Refroidissement jusqu'a Tamb 10°Cs* 30 °C.h*
. Température (°C) 850
Recuit
. A aucun
intermédiaire , .
Durée (min) 5
Laminage a . .
froid Epaisseur finale (mm) 1,2 1,2
Température (°C) 740 -760 - 780 850 - 900
Recuit Durée (s) 120 136
intercritique —
a l'air jusqu'a
Refroidissement 400 °C puis trempe 50 °C.s™
al’eau

Tableau 11-2 : Détail des paramétres d’élaboration des deux aciers étudiés

Dans la suite du manuscrit, les différentes nuances seront dénommeées par le nom de leur
famille (UFG ou DT) suivi de la température a laquelle le recuit a été effectué. Ainsi UFG 760
désignera la nuance UFG recuite a 760 °C. En cours de these, a notre demande, ArcelorMittal nous
a réapprovisionnés en UFG 760. Le recuit a été un peu plus court que pour le premier UFG 760
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recu en début de thése, conduisant a des propriétés mécaniques intermédiaires entre une nuance
UFG 740 et une nuance UFG 760. Ce nouvel approvisionnement a donc été considéré comme une
nuance a part entiére, qui a été appelée UFG 760 bis. Au total, six nuances ont donc été étudiées :
quatre de la famille UFG et deux de la famille DT.

En raison du laminage, les nuances peuvent présenter une microstructure différente d’un
plan principal a un autre. Dans la suite du manuscrit, la direction de laminage sera appelée RD, la
direction transverse TD et la direction normale ND (Figure 11-1).

"

™ ND

Figure I1-1 : Dénomination des différentes directions sur un larget laminé

Enfin, la densité a été mesurée par la méthode des trois pesées, a 7,44 et 7,06
respectivement pour la famille UFG et la famille DT. Un acier DP classique a une densité autour
de 7,8, ce qui donne une diminution de densité de 5% et 9,5% respectivement pour la famille UFG
et pour la famille DT. La réduction de densité recherchée sur la famille DT (environ 10%) est donc
bien atteinte.

1.2. Etude microstructurale de la famille UFG

1.2.1. Morphologie de la microstructure

La microstructure finale découlant du procédé d’élaboration de la famille UFG, présentée
dans la partie précédente, se compose d’une trés fine structure de grains de ferrite et d’austénite
retenue, d’une taille de 1’ordre du micrométre (Figure 11-2). Pour la nuance recuite a 780 °C, de la
martensite isotherme est aussi formée en raison de I’instabilité de 1’austénite qui se transforme dés
le refroidissement, aprés recuit intercritique (Figure I1-2-d)). La microstructure est la méme dans
les trois plans du larget.

La Figure 11-3 montre que les anciens paquets de martensite issus du LAF (délimités en
rouge) sont bien visibles dans la microstructure finale. Cela s’explique par le fait que pendant le
recuit intercritique, 1’austénite germe entre les lattes de martensite. Ainsi, a I’intérieur d’un paquet,
les grains d’austénite formés pourraient présenter la méme orientation morphologique et une
certaine percolation. Ensuite, apres refroidissement a température ambiante, I’austénite retenue (ou
la martensite) conserverait cette orientation héritée du LAF. Cette observation suggérerait qu’une
certaine anisotropie morphologique est « intrinséque » aux aciers medium Mn UFG, puisqu’il est
nécessaire d’avoir en fin de LAF de la martensite pour former la microstructure UFG. Ces aciers
auraient donc une certaine anisotropie morphologigue en plus d’une possible anisotropie de texture
cristalline.

Des analyses par spectrométrie en dispersion d’énergie des rayons X (EDS) ont été
réalisées sur un MEB LEO 1450 VP a pointe tungsténe sous une tension d’accélération de 15 kV,
aprés polissage a la silice colloidale. Elles mettent en évidence la présence d’inclusions,
principalement des sulfures de manganése et des oxydes complexes d’aluminium (Figure 11-4).
Toutefois, dans le plan de coupe, leur nombre reste faible et les inclusions semblent assez
éloignées les unes des autres.
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Figure 11-2 : Microstructures finales aprés recuit intercritique, observées au MEB-FEG apreés une attaque au Nital (gris
foncé : ferrite a, gris clair : austénite retenue ou martensite), pour la nuance UFG, a) UFG 740, b) UFG 760 bis, c) UFG
760, d) UFG 780

[} W Sy ol e N 5

Figure 11-3 : Microstructure observée au MEB-FEG, apres attaque profonde au Nital sur la nuance UFG 760 bis (en
rouge : délimitation entre d’anciens paquets de martensite issus du laminage a froid)
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a) b) Q)
Figure 11-4 : Clichés MEB avec la nature des inclusions identifiées en EDS pour la nuance UFG, a) UFG 740, b) UFG
760, ¢) UFG 780

1.2.2. Fraction volumique d’austénite retenue

Afin d’estimer la fraction volumique d’austénite retenue a température ambiante, des
mesures de diffraction des rayons X ont été réalisées par ArcelorMittal sur chacune des nuances
non déformées. Les échantillons ont été prélevés dans le plan du larget (plan RD/TD) et ont été
polis électrolytiquement avant analyse. Pour chaque échantillon, quatre mesures dans quatre zones
différentes (surface d’analyse de 3,14 mm®) ont été réalisées en utilisant la raie Ka d’une source de
cobalt, & une tension de 35 kV, une intensit¢ de 40 mA et pour 20 variant entre 48 et 56°
(utilisation du pic (110) de la ferrite cubique centrée et du pic (111) de I’austénite cubique a faces
centrées, méthode de mesure standard utilisée par ArcelorMittal sur des aciers non déformés), avec
un pas de 0,017° et un temps de comptage par position de 1,77 s. Les résultats (et leur écart type
associé) sont présentés dans le Tableau 1I-3. lls sont cohérents avec la littérature : la fraction
d’austénite retenue augmente légerement avec la température de recuit (de 740 a 760 °C) avant de
chuter en raison de la trop grande instabilité de I’austénite formée pendant le recuit intercritique (a
780 °C), vis-a-vis de la transformation martensitique, lors du refroidissement suivant le recuit.

UFG 740 UFG 760 bis UFG 760 UFG 780

Fraction volumique de

1+ 225 °C 0,37 +0,011 0,38 + 0,008 0,39 + 0,006 0,06 +£0,003

Tableau 11-3 : Valeur moyenne de la fraction volumique d’austénite retenue pour quatre mesures par DRX sur la famille
UFG, en fonction de la température de recuit (incertitude : écart type sur les 4 mesures)

En raison de la trop grande finesse des grains, aucune mesure a la microsonde de Castaing
n’a pu étre réalisée car la résolution spatiale requise n’est pas accessible par cette méthode. Des
tentatives d’analyses au microscope électronique en transmission (MET) ont été réalisées au cours
de ce projet ANR, mais de réelles difficultés ont été rencontrées pour amincir les échantillons et
obtenir des lames minces exploitables. Toutefois, par conservation de la masse, il est tout de méme
possible d’estimer une borne supérieure de la composition en carbone de 1’austénite retenue sur les
nuances UFG 740, UFG 760 bis et UFG 760. En effet en supposant que, pendant le recuit
intercritique, tout le carbone diffuse dans 1’austénite, alors & température ambiante, 1’austénite
retenue, issue de 1’austénite du recuit (les métallographies ont montré qu’il n’y avait pas de
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martensite sur ces trois nuances), contient tout le carbone également. Cela donne 0,54, 0,52 et 0,51
pds% de carbone respectivement dans I’'UFG 740, I’'UFG 760 bis et I"'UFG 760.

1.2.3. Microdureté

Pour chaque nuance, douze mesures de microdureté Vickers ont été effectuées sur un
microduromeétre Buehler avec une charge de 100 g. Pour une indentation, la surface sollicitée
recouvrait environ 0,03 mm?® et englobait donc suffisamment de grains pour avoir un résultat
pertinent. Pour chaque nuance, 10 mesures ont été faites et la moyenne de ces mesures est
présentée dans le Tableau I1-4 (avec leur écart type associ€). Ces mesures montrent que la dureté
des nuances UFG est trés proche d’une nuance a une autre. Méme I’UFG 780 qui posséde de la
martensite ne présente pas une dureté sensiblement plus élevée.

UFG 740 UFG 760 bis UFG 760 UFG 780

Dureté (HV,.) 281+5 281+5 281+5 290 + 9

Tableau 11-4 : Moyennes des mesures de microdureté Vickers sur les nuances UFG 740, UFG 760 bis, UFG 760 et UFG
780

1.3. Etude microstructurale de la famille DT

1.3.1. Morphologie de la microstructure

Les observations au MEB-FEG, dans le plan RD/ND, révelent une microstructure finale en

bandes, orientées suivant RD, mélant gros grains de ferrite & et zones a fins grains de ferrite a et
d’austénite retenue (FG {a + y,}) (Figure 11-6-a) et b)). Dans le plan RD/TD, les grains de ferrite 6
ont une forme ellipsoidale, mesurant entre 20 et 40 um en longueur et autour de 10 um en largeur
(Figure 11-6-c) et d)). Les régions FG {o + vy} montrent des grains équiaxes de l’ordre du
micrometre (Figure 11-6-c) et d)). La Figure 11-6-e) et la Figure 11-6-f) montrent une micrographie
du DT 900, obtenue par attaque profonde au Kalling#1, dans les deux plans RD/ND et TD/ND.
Elles révelent qu’a la fois les bandes de ferrite & et les bandes FG sont continues au travers des
deux plans. Les régions de ferrite § et les régions FG auraient donc des formes de nappes (structure
a deux dimensions continues dans 1’espace) et percoleraient probablement toutes les deux. Aucun
précipité x n’a été observé. Cela s’explique par des teneurs suffisamment fortes en carbone et
manganese empéchant la décomposition y — a + k.
Ces micrographies montrent que la microstructure est similaire pour les deux températures de
recuit. Toutefois, les particules y, semblent un peu plus fines sur le DT 850. Pour vérifier cette
observation, des mesures d’épaisseur des particules d’austénite retenue ont été réalisées sur des
clichés MEB a I’aide du logiciel d’analyse d’images ImageJ (Figure 11-5-a)). Pour chaque nuance,
90 mesures ont été effectuées. Les résultats donnent une épaisseur moyenne des particules
d’austénite retenue de 0,90 pm (+0,47) pour la nuance DT 850 et de 1,51 (+0,50) pour la nuance
DT 900. La Figure I1-5-b) donne pour chaque nuance la fréquence cumulée des épaisseurs
mesurées, confirmant ainsi la plus grande finesse des particules d’austénite du DT 850.
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Figure 11-5 : a) exemple de mesure d’épaisseur des particules d’austénite retenue (traits noirs) sur DT 850 le long de
plusieurs axes (traits rouges) perpendiculaire & RD et séparés entre eux de 5 um, b) fréquence cumulée de 1’épaisseur des

particules d’austénite retenue pour chaque nuance

m
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Figure 11-6 : Microstructures finales aprés recuit intercritique, observées au MEB-FEG aprés une attaque au Nital, pour
la nuance DT, a) DT 850 plan RD/ND, b) DT 900 plan RD/ND, c¢) DT 850 plan RD/TD, d) DT 900 plan RD/TD ; €)
micrographie MEB obtenue apres une attaque Kalling#1 profonde permettant d’observer les deux plans RD/ND et
TD/ND, f) vue agrandie de la zone indiquée par le carré noir sur le cliché e)
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Des analyses par spectrométrie en dispersion d’énergie des rayons X (EDS) ont été
réalisées sur un MEB LEO 1450 VP a point tungsténe a une tension d’accélération de 15 kV, apres
polissage a la silice colloidale. Elles mettent en évidence la présence d’un faible nombre
d’inclusions : des nitrures d’aluminium enrichis en carbone (Figure 11-7). Ces nitrures sont trées
gros et on peut remarquer qu’ils n’ont été ni déformés ni cassés par les étapes de laminage. De
plus, malgré le calmage a 1’aluminium, aucun oxyde d’aluminium n’a été observé.

2 AI(N,C)

‘ ' ® . T-)ND

10 pm 10 pm

a) b)
Figure 11-7 : Clichés MEB avec la nature des inclusions identifiées en EDS pour la nuance DT, a) DT 850, b) DT 900

1.3.2. Fraction volumigue et composition des phases

Pour chaque nuance, trois micrographies MEB, représentant une surface d’analyse totale
d’environ 3000 pm?, ont été seuillées avec le logiciel d’analyse d’images ImageJ. Elles ont permis
d’estimer une fraction de ferrite & de 35% (+ 2%) dans les deux nuances. De plus, des mesures
DRX avec une source de cobalt Ko ont été réalisées sur les matériaux dans leur état de réception
(mémes conditions de mesure que pour la famille UFG). Les résultats donnent 33% (+ 1%)
d’austénite retenue pour les deux nuances a température ambiante. La combinaison des résultats de
DRX et d’analyse d’images permet d’en déduire que les phases & et y sont présentent dans les
mémes proportions : environ un tiers, le tiers restant correspond donc a la ferrite a. De ce fait, dans
les régions FG, la fraction volumique de a est sensiblement égale a celle de y,. Enfin, les régions
FG sont homogenes et uniformes en taille et en fraction de phases qu’elles soient proches ou loin
de la ferrite 0.

Des cartographies a la microsonde de Castaing (EPMA) ont été réalisées sur le DT 850 et
le DT 900, afin de quantifier les teneurs en manganése et aluminium dans différentes régions
microstructurales. Les analyses ont été faites sous une tension d’accélération de 15 kV, un courant
de sonde de 100 nA, un pas de 0.2 um et un temps de comptage par pixel de 200 ms. Les Figure
11-8 et Figure 11-9 présentent respectivement la cartographie d’une zone dans le plan RD/TD du
DT 850 et du DT 900. Comme attendu, la ferrite 6 est enrichie en aluminium et appauvrie en
manganése, a I’inverse de I’austénite. Malgré la faible taille des grains de ferrite a, de I’ordre de la
résolution spatiale des analyses EPMA, il semblerait également (et logiquement) que la ferrite o
soit enrichie en aluminium et appauvrie en manganese.
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Figure 11-8 : Cartographie EPMA dans le plan RD/TD sur le DT 850, a) image MEB, b) distribution du manganése dans
le cadre noir de a), ¢) distribution de 1’aluminium dans le cadre noir de a)

PR PR

a) " b) c)
Figure 11-9 : Cartographie EPMA dans le plan RD/TD sur le DT 900, a) image MEB, b) distribution du manganése dans
le cadre noir de a), ¢) distribution de I’aluminium dans le cadre noir de a)

En complément des deux cartographies, des profils ont été réalisés, avec un pas de 1 um,
afin d’estimer quantitativement la composition chimique en manganése et en aluminium dans les
différentes phases des deux nuances (Tableau I1-5). Concernant 8, les mesures dans le plan RD/TD
montrent qu’aucun gradient n’est détecté a I’intérieur des grains analysés. De plus, la composition
moyenne de & est quasiment identique pour les deux nuances. Sur le DT 900, des mesures
supplémentaires ont été faites dans le plan RD/ND, afin d’étudier la distribution en manganése et
en aluminium dans 1’épaisseur de la t6le (Figure 11-10). Les teneurs mesurées dans les grains de &
sont en accord avec celles obtenues dans le plan RD/TD. Ces résultats montrent que la phase & est
chimiquement homogéne et identique pour les deux nuances DT, et qu’elle n’est pas affectée par
la température de recuit finale.

L’estimation de la teneur en éléments d’alliage dans vy, est plus compliquée, en raison de la fine
taille de grains des zones FG qui est d’environ 1 pm, soit le méme ordre de grandeur que le pas de
mesure. Toutefois, comme le montre la Figure 11-9, vy, est enrichie en manganése et appauvrie en
aluminium. Ainsi sur la Figure 11-10, les maxima en manganése, associés aux minima en
aluminium, correspondent aux grains de y,. La teneur en éléments d’alliage de substitution dans v,
sur le DT 900, a donc été estimée en prenant la valeur moyenne de ces différents points. Ce
raisonnement est plus difficile a appliquer aux grains de ferrite a car les maxima en aluminium et
les minima en manganése sont moins marqués. Malgré tout, connaissant les proportions des trois
phases (un tiers chacune) ainsi que la composition en manganése et en aluminium des phases & et
v, dans le DT 900, il est possible, par conservation de la masse, de calculer la composition de sa
phase o. Ce raisonnement implique aussi de supposer que la composition en aluminium et en
manganeése est homogene dans chacune des phases. Cette hypothése ne semble pas trop exagérée
puisqu’elle est vérifiée par les mesures EPMA dans la ferrite 8. Les résultats donnent alors une
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composition moyenne de la ferrite o de 6,7 Mn et 6,5 Al, soit une composition similaire a celle de
la ferrite 6 (un peu plus élevée en manganése dans la ferrite o).

Région microstructurale Mn Al
DT 850 § (plan RD/TD) 5,5+ 0,06 6,3 + 0,04
3 (plan RD/TD) 5,7+ 0,04 6,3 +0,03
DT 900 3 (plan RD/ND) 5,8+ 0,04 6,2 £ 0,04
grains y, (plan RD/ND) 7,6 0,24 52+0,14

Tableau 11-5 : Résultats des pointés EPMA donnant les teneurs en manganése et aluminium dans J et y,

A partir des mesures EPMA et sachant qu’il y a 35% de ferrite 6 dans les deux nuances, il
est également possible d’estimer la teneur moyenne en aluminium et manganése dans les zones FG
(sans tenir compte des phases en présence) par conservation de la masse. Les résultats de ce calcul
sont donneés dans le Tableau I1-6.

Région microstructurale Mn Al
DT 850 FG {a+ v} 73 5,7
DT 900 FG {a+ v} 72 5,7

Tableau 11-6 : Estimation, par conservation de la masse, de la composition moyenne dans les régions FG
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Figure 11-10 : Mesures microsonde quantitatives sur le DT 900 a travers des bandes successives de ferrite & et de zones
FG, dans le plan RD/ND
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Concernant le carbone, en supposant qu’il diffuse totalement dans 1’austénite pendant le
recuit intercritique, alors il sera également présent dans les 35% d’austénite retenue a température
ambiante, soit une concentration d’environ 0,9 pds% de carbone dans I’austénite retenue pour les
deux nuances DT 850 et DT 900.

1.3.3. Microdureté

Des mesures de microdureté Vickers ont été effectuées sur un microdurométre Buehler
avec une charge de 10 g, dans les deux régions microstructurales : ferrite 6 et zones FG {a + y/}.
Dans les régions FG, une indentation « recouvre » une surface d’environ 50 um?, ce qui assure une
vraie valeur moyenne prenant en compte la dureté de la ferrite a et la dureté de 1’austénite retenue.
Pour chaque nuance et chaque région microstructurale, 10 mesures ont été faites, lors d’une méme
campagne de mesure, et la moyenne de ces mesures est présentée dans le Tableau I1-7. L’analyse
de ces résultats montre que les régions FG sont plus dures que les grains de ferrite 8, en raison de
la plus grande dureté des grains d’austénite retenue (riche en carbone). Chaque région
microstructurale de la nuance DT 850 est plus dure que celle correspondante sur la nuance DT
900. Ce résultat est surprenant concernant la ferrite 5, puisqu’elle est microstructuralement et
chimiquement identique sur les deux nuances. Concernant les régions FG, une hypothése pourrait
étre un effet Hall-Petch, notamment des grains d’austénite retenue qui semblent un peu plus gros
sur le DT 850 que sur le DT 900 (Figure 1l-6-a) et b)). Cette hypothése n’a toutefois pas été plus
explorée.

DT 850 DT 900
Ferrite 0 241 + 4 229 +4
FG {0+ v} 2577 244 + 8

Tableau I1-7 : Moyennes des mesures de microdureté Vickers sur les nuances DT 850 et DT 900 dans les deux régions
microstructurales (10 indentations par nuance et région microstructurale)

1.4. Synthése

Dans la gamme des températures de recuit explorées, la synthése des caractérisations
microstructurales met en avant la plus grande robustesse, vis-a-vis du procédé d’élaboration, des
aciers medium Mn a microstructure bimodale. En effet, les proportions finales de phases sont les
mémes que le recuit soit effectué a 850 °C ou 900 °C. Au contraire, sur les aciers UFG, une
variation de la température de recuit de 40 °C change complétement la microstructure : austénite
retenue et ferrite aprés un recuit & 740 °C, contre martensite et ferrite aprés un recuit a 780 °C.
Toutefois, la structure en bandes et la présence de nombreux « amas de grains » de ferrite 8, dans
les aciers DT, sont susceptibles de dégrader leurs propriétés mécaniques.

Par certains aspects morphologiques, la microstructure de la famille UFG (mise & part la
nuance UFG 780) se rapproche de la microstructure des zones FG de la famille DT : mélange
d’austénite retenue et de ferrite o, fine taille de grains, austénite qui percole. La famille UFG
pourrait donc étre une sorte de matériau modeéle pour caractériser et comprendre le comportement
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des zones FG de la famille DT. Plusieurs arguments nuancent toutefois ce raisonnement.
Premierement ces deux microstructures n’ont pas la méme histoire. En effet, celle des nuances
UFG est formée a partir de la martensite de fin de LAF. Pendant le recuit intercritique, 1’austénite
va germer entre les lattes de martensite, conduisant a la microstructure UFG apreés recuit. De plus,
I’austénite retenue est héritée de ’austénite primaire. Dans le cas des nuances DT, le recuit
intermédiaire a pu modifier la microstructure avant LAF et la texture du matériau. Deuxiemement,
la taille des grains de la famille UFG est légérement plus faible que celle des zones FG de la
famille DT. Cette différence de taille explique probablement la plus grande dureté de la famille
UFG (effet Hall-Petch). Troisiemement, leur composition chimique est différente, puisque la
teneur en ¢léments d’alliage des zones FG (estimée a environ 7,3%Mn et 5,7%Al, Tableau 11-6)
est supérieure a la chimie nominale de la famille UFG (5%Mn et 2,5%Al).

56



2. Méthodes de caractérisation mécanique

L’objectif initial de cette theése était d’étudier I’endommagement et le comportement a
rupture des aciers medium Mn, en mélant a la fois approche expérimentale et approche numérique
pour élaborer in fine un critere de rupture. Pour cela, il a fallu étudier dans un premier temps le
comportement élastoplastique dans une large gamme de sollicitations (essais de traction uniaxiale,
essais quasi-statiques de traction sur éprouvettes a double entaille, essais de cisaillement et essais
de déchirure ductile) afin de déterminer une loi de comportement pour chaque nuance. Toutefois,
les premiers résultats ont montré que le comportement a rupture réel était assez éloigné du
comportement & rupture purement ductile attendu en début de thése, notamment en raison des
variations de stabilité¢ de 1’austénite retenue. J’ai alors fait le choix d’orienter ma thése sur une
analyse physique de la rupture pour comprendre les mécanismes de rupture de ces aciers en
fonction de la microstructure. J’ai donc préféré, aux dépens de la modélisation numérique, étendre
I’étude expérimentale sur un domaine de températures plus large et réaliser des essais de résilience
Charpy, afin de caractériser au mieux les modes de rupture en fonction des conditions d’essai.
Dans ce manuscrit, il a été choisi de présenter les résultats issus des essais de traction sur
éprouvettes lisses et a double entaille, des essais de déchirure ductile et des essais de résilience.
Les essais de cisaillement, destinés a la modélisation numérique, ne seront pas abordés.

La géométrie des différentes éprouvettes utilisées est présentée sur la Figure I1-11. Toutes
les éprouvettes ont été usinées par électroérosion au fil en pleine épaisseur de larget (= 1,2 mm).
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Figure 11-11 : Géométrie des différentes éprouvettes (cote en mm), a) éprouvette lisse (essais de traction uniaxiale), b)
éprouvette a double entaille (essais de traction sous sollicitations complexes), ¢) éprouvette Kahn (essais de déchirure
ductile), d) éprouvette Charpy (essais de résilience)
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2.1. Essais de traction uniaxiale

Les essais de traction uniaxiale a température ambiante ont pour but de déterminer les
caractéristiqgues mécaniques des matériaux étudiés. Les éprouvettes ont été prélevées dans deux
directions différentes du plan RD/TD : RD et TD. Les essais ont été pilotés en imposant une
vitesse de déplacement de traverse constante: 1 mm.min™, correspondant & une vitesse de
déformation initiale de 5x10™ s™. Le suivi des déformations a été assuré par un extensométre MTS
avec une longueur de jauge initiale de 25 mm. Des essais supplémentaires ont été réalisés a des
vitesses de déformation initiales de 7,5x10° s™ et 7,5x10° s™ afin de tester la sensibilité du
comportement élastoplastique envers la vitesse de sollicitation. Dans le cas des nuances UFG, les
essais ont été réalisés sur une machine servohydraulique MTS, avec une cellule de force de 100
kN. Dans le cas des nuances DT, ces essais ont été réalisés sur une machine servohydraulique
INSTRON 8500, avec une cellule de force de 250 kN. Méme si les machines d’essai ne sont pas
les mémes, les deux nuances pourront étre comparées. En effet, des essais de calibration réalisés
par les responsables de ces machines de traction ont montré que les courbes force-déplacement
vérin obtenues sur chacune d’elles étaient trés proches les unes des autres. Deux essais ont été
réalisés pour chacune des directions de prélévement afin de vérifier la reproductibilité des courbes
contrainte-déformation obtenues.

Sur certaines nuances, des essais de traction supplémentaires a -50, -20, 50 et 150 °C ont
été réalisés, afin de modifier la stabilité de I’austénite retenue (Tableau 11-8). Ces essais ont été
effectués sur une machine servohydraulique MTS, avec une cellule de force de 100 kN, en utilisant
une enceinte climatique (pour les essais a -50 et -20 °C, le refroidissement a été assuré par
pulvérisation d’azote liquide). Le controle de la température a été réalis¢é au moyen d’un
thermocouple soudé sur un congé de 1’éprouvette. Pour chaque essai, le suivi des déformations a
été assuré par un extensométre MTS avec une longueur de jauge initiale de 25 mm, résistant a la
température imposée dans I’enceinte climatique. Les objectifs de ces essais & différentes
températures sont doubles : d’une part, modifier la stabilité de I’austénite (toutes choses égales par
ailleurs) et étudier les changements de comportement mécanique induits par ces variations de
stabilité (principalement sur les nuances UFG), d’autre part, étudier la transition ductile fragile
(principalement sur les nuances DT).

Température d’essai (°C)
-50 -20 Tamb 50 150
UFG 740 - - oui - -
UFG 760 bis oui - oui oui oui
UFG 760 - - oui - -
Nuance
UFG 780 - - oui - -
DT 850 oui oui oui - -
DT 900 oui - oui - -

Tableau 11-8 : Résumé des différentes températures d’essai choisies pour chaque nuance
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En plus du suivi extensométrique, un dispositif de corrélation d’images numériques a aussi
¢été utilisé pour certains essais, afin d’avoir des mesures locales au niveau des zones déformées et
d’observer de potentielles instabilités plastiques. Les éprouvettes ont préalablement été recouvertes
d’un mouchetis aléatoire réalisé a 1’aide de deux aérosols de peinture acrylique, le premier blanc
créant un fond homogéne sur toute 1’éprouvette, le second noir conduisant au mouchetis final.
Pendant la déformation, deux caméras Gige Manta G-419, ayant une résolution de 4,2 Mpx, ont
enregistré 1’évolution du mouchetis, a une fréquence de cing images par seconde. Les clichés ont
ensuite été dépouillés a I’aide du logiciel Vic3D. Une taille d’imagette de 21 x 21 px, avec un pas
de 7 px, a été utilisée sur I’image initiale, puis le logiciel a calculé, a partir de ces imagettes
initiales, les champs locaux de déplacement au cours de la déformation.

2.2. Essais de traction sur éprouvettes a double entaille

Les essais de traction sur éprouvettes a double entaille servent a compléter les résultats des

essais de traction uniaxiale. 1ls permettent d’étudier la sensibilité du matériau a la présence d’une
entaille.
Ces essais ont été réalisés, a température ambiante, sur une machine servohydraulique INSTRON
8500, avec une cellule de force de 50 kN. Les essais ont été pilotés en imposant une vitesse de
déplacement de traverse constante : 0.5 mm.min™. Le suivi de ’ouverture de chaque entaille a été
assuré par deux extensometres clip MTS. Les éprouvettes ont été prélevées dans deux directions
du plan RD/TD : RD et TD. Chaque éprouvette a tout d’abord été sollicitée en traction dans son
domaine élastique, afin de vérifier, via la réponse des deux extensomeétres, le bon alignement du
montage par rapport & I’axe de traction de la machine. L écart moyen mesuré n’ayant jamais été
inférieur a 5%, la valeur moyenne des mesures des deux extensometres a donc été choisie pour
traduire I’ouverture d’entaille. Deux essais ont été réalisés pour chacune des directions de
prélevement afin de vérifier la reproductibilité des courbes contrainte nette-ouverture d’entaille
obtenue.

2.3. Essais de déchirure ductile

Les essais de déchirure ductile ont été réalisés, a température ambiante, sur des éprouvettes
dites « Kahn » (Figure 11-11-b)) et suivent la norme ASTM B871-01 qui définit les tests de déchirure
pour des alliages d’aluminium [ASTM, 2002]. lls ont été faits sur une machine de traction
servohydraulique MTS, équipée d’une cellule de force de 100 kN et d’un dispositif anti-
flambement, & une vitesse de déplacement du vérin de 2 mm.min™". Le suivi des déformations a été
assuré par un extensométre clip. Cependant, ce suivi n’a pas fonctionné jusqu’a la rupture
compléte de I’éprouvette car pour de grandes ouvertures d’entaille (au-dela de 7 mm),
I’extensomeétre clip ne tenait plus entre les lévres de [’éprouvette. En plus du suivi
extensométrique, un enregistrement vidéo, avec une prise d’image toutes les 250 ms a été employé
pour suivre la propagation de la fissure. Les éprouvettes ont été prélevées dans deux directions du
plan RD/TD : RD (avec une propagation de la fissure suivant TD) et TD (avec une propagation de
la fissure suivant RD).

Le principal objectif des essais sur éprouvettes Kahn est d’étudier la résistance a
I’amorgage et & la propagation d’une fissure dans le matériau. En effet, a partir de la courbe force
appliquée-ouverture d’entaille, il est possible d’estimer 1’énergie unitaire de déchirure Eyy, c’est-a-
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dire I’énergie nécessaire a la formation et & la propagation d’une fissure dans le matériau. Elle
correspond a 1’aire sous la courbe, divisée par la surface initiale de la section a travers laquelle se
propage la fissure (ici : 25mm x 1.24mm). Il est donc possible d’y accéder directement en étudiant
les courbes contrainte nette (force appliquée/section initiale)-ouverture d’entaille (Figure 11-12).
De plus, cette énergie unitaire de déchirure se décompose en:

- une énergie d’amorgage E,p,, calculée avant le maximum de la courbe force appliquée-
ouverture d’entaille, traduisant 1’énergie nécessaire pour amorcer la formation de la fissure

- une énergie de propagation Eyqp, calculée apres le maximum de la courbe force
appliquée-ouverture d’entaille, traduisant 1’énergie nécessaire pour que la fissure se propage
(jusqu’a rupture du matériau).
Comme le suivi de ’ouverture d’entaille n’a pas pu étre mené jusqu’a la rupture compleéte, les
valeurs calculées d’Epop €t Eior ne sont donc qu’une borne inférieure des valeurs réelles.

Contrainte nette

Ouverture d'entaille

Figure 11-12 : Courbe schématique contrainte nette-ouverture d’entaille et définition graphique de 1’énergie d’amorcage
(Eam) et de I’énergie de propagation (Eprop)

L’hypothése est faite ici que ’amorgage de la fissure se produit lorsque la contrainte nette
est maximale. Cette convention permet d’avoir une référence identique pour tous les essais,
permettant de séparer 1’énergie d’amorgage de 1’énergie de propagation. Cette hypothése reste
cohérente avec 1’analyse des images vidéo. En effet, pour chaque essai, la valeur de I’ouverture
d’entaille correspondant a I’image a partir de laquelle la fissure devient visible, a I’ceil sur la vidéo,
est proche de la valeur de I’ouverture d’entaille correspondant au maximum de la contrainte nette
sur les courbes expérimentales (écart inférieur a 0,2 mm — la fissure est visible apres atteinte de la
contrainte nette maximale).

2.4. Essais de résilience

Les essais de résilience ont été réalisés chez ArcelorMittal R&D, a Maiziéres-1eés-Metz, sur
un mouton Charpy non instrumenté. Seules les nuances UFG 760 bis, DT 850 et DT 900 ont été
testés, dans une gamme de température allant de -80 °C a la température ambiante. Certaines
éprouvettes prélevées sur les nuances DT 850 et DT 900 ont flambé au lieu de rompre, en raison
de leur faible épaisseur, a température ambiante. En conséquence, pour la nuance UFG 760 bis,
une fois usinées, les éprouvettes ont été soudées deux a deux sur une des faces (soudure par point
aux extrémités des faces) afin de doubler leur épaisseur et d’assurer une rupture a température
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ambiante, sans flambement. Avant d’étre rompue, chaque éprouvette a été immergée pendant 10
min dans un bain d’éthanol & la température d’essai voulue, afin d’assurer une homogénéité
thermique de toute 1’éprouvette. En raison, de la faible quantité de matiére disponible, tous les
essais n’ont pas pu étre doublés. Les éprouvettes ont été prélevées dans le sens RD, signifiant que
I’entaille est suivant TD.

Les résultats obtenus ont ensuite été décrits a 1’aide d’une loi en tangente hyperbolique et
de quatre paramétres ajustables [Tanguy, 2001] :

T-Tt
E.s = A + B tanh C

avec A + B correspondant au niveau d’énergie du plateau ductile, A — B au niveau d’énergie du
plateau fragile, 2C a I’écart en température entre ces deux plateaux ; enfin, T+ correspond a la
température de transition ductile-fragile (Figure 11-13).

Eabs

T

Figure 11-13 : Loi en tangente hyperbolique et ses paramétres associés, adapté de [Tanguy, 2001]

2.5. Nomenclature des éprouvettes

Afin de faciliter la dénomination des éprouvettes dans la suite du manuscrit, une lettre a
¢été associée a chaque géométrie d’éprouvette :
- éprouvette de traction uniaxiale : L
- éprouvette a double entaille : E
- éprouvette Kahn : K
- éprouvette Charpy : C

Ainsi, les éprouvettes sont dénommeées suivant la nomenclature :

Famille — Température de recuit — Géométrie d 'éprouvette — Direction de prélévement-Numéro de
[’éprouvette

Par exemple : UFG 760 L TD1 désigne 1’éprouvette numéro 1 utilisée pour un essai de traction
uniaxiale, préleveée dans le sens TD sur la nuance medium Mn a microstructure UFG recuite a
760 °C.
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3. Synthese

Ce chapitre a présenté les deux familles d’aciers étudiées au cours de cette thése : la
famille UFG a microstructure ultrafine et la famille DT a microstructure bimodale, ainsi que les
méthodes utilisées pour les caractériser mécaniquement.

L’étude microstructurale de ces deux familles a mis en évidence la forte dépendance de la
microstructure de la famille UFG envers la température de recuit : mélange de ferrite et d’austénite
retenue pour des recuits entre 740 et 760 °C, mélange de ferrite et de martensite avec des traces
d’austénite retenue pour un recuit a 780 °C. A I’inverse, la microstructure de la famille DT est peu
sensible a la température de recuit.

Ce chapitre permet déja d’entrevoir les principales difficultés qui risquent d’étre rencontrées sur
chacune de ces deux familles :

- pour la famille UFG : une grande variabilité microstructurale et mécanique est attendue
en fonction de la température de recuit ;

- pour la famille DT : la différence de dureté entre le DT 850 et le DT 900 laisse supposer
des différences de comportement mécanique entre ces deux nuances, alors que leurs
microstructures semblent identiques.
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Chapitre 111

Comportement plastique et
a rupture d’un acier medium
Mn a microstructure UFG
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Dans ce chapitre, le comportement élastoplastique des quatre nuances de la famille UFG
est caractérisé a [’aide de divers essais. En paralléle, I’endommagement et les modes de rupture
sont étudiés puis interprétés en fonction de la microstructure. L effet de la température de recuit
sur les propriétés mécaniques et a rupture est exploré et corrélé aux variations de stabilité de
["austénite retenue. Un scénario de rupture est proposé, adapté a la microstructure initiale.

1. Comportement élastoplastique en traction
uniaxiale

1.1. Caractéristiques mécaniques et influence de la température de recuit

Le comportement mécanique de la famille UFG a été étudié en traction uniaxiale, a
température ambiante. Les courbes contrainte nominale - allongement relatif sont présentées sur la
Figure 111-1.

1400 1400
o 20°C = 1200 20°C
% 1200 5x104 51 % A 5x10%s1
= 1000 - = 1000 -
g = ~
£ 800 - £ 80 I
S 600 - g 600 -
— (5]
= c
S 400 A 'S 400 -
§ 200 ——T740LRD § 200 - —— 760 bis L RD
0 —740LTD 0 760 bisL TD
0 0.1 0.2 0.3 0 0.1 0.2 0.3
Allongement relatif Allongement relatif
a) b)
1400 1400
< 1200 207 € 1200 20°C
4 -4 -1 o . -4 -
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c) d)

Figure I11-1 : Courbes contrainte nominale - allongement relatif de la nuance a) UFG 740, b) UFG 760 bis, ¢) UFG 760,
d) UFG 780 pour différentes directions de prélevement
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Pour chaque essai, la résistance a la traction (Rm) et I’allongement maximum réparti
correspondant (Ay), ainsi que I’allongement a rupture® (A,;) ont été déduits des courbes nominales

de traction. La résistance ultime du matériau, traduisant la ductilité a rupture, a aussi été
caractérisée, via le calcul de la réduction d’aire a rupture, Z,:

Zup = AS [ Spx 100

ou S est le produit : largeur a rupture x épaisseur a rupture (mesurées a la loupe binoculaire), Sy :
largeur initiale x épaisseur initiale et AS =S, - S.

De plus, pour estimer I’anisotropie en déformation du matériau, un coefficient de Lanfkord post
mortem (rp,m) a été calculé pour chaque éprouvette rompue a partir de la formule :

rpm = 8Iar / 8ep

ou gjyr est la déformation vraie dans la largeur de 1’éprouvette en dehors de la zone de striction et
gep la deformation vraie dans 1’épaisseur en dehors de la zone de striction. L’ensemble de ces
grandeurs mécaniques et cinématiques a été rassemblé dans le Tableau I11-1.

La limite d’élasticité a aussi été estimée a partir des courbes expérimentales. Toutefois, dans le cas
des nuances UFG 740, UFG 760 bis et UFG 760, un crochet de traction, suivi d’un plateau de
Liders est observé. Il a donc été défini une limite basse et une limite haute pour ces nuances,
comme schématisé sur la Figure I11-2.

limite d’¢lasticité haute
i / limite d’élasticité baM
&

N,
>

<

longueur du plateau de Luders

Contrainte

Déformation

Figure 111-2 : Courbe schématique avec la présence d’un crochet de traction, définition de la limite d’élasticité haute et
de la limite d’¢élasticité basse

! L’allongement a rupture est donné 4 titre indicatif mais il dépend fortement de la géométrie de 1’éprouvette.
Il a de plus été calculé a partir de la courbe expérimentale, il dépend donc également de la fagcon dont
I’éprouvette va strictionner.
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Rpo.2 Rm Ay Ayt Zryp Mom Rm x A4
(MPa) | (MPa) (%) (%) (%) () (MPa%)
UFG 740 LRD1 | 695-770 | 975 21 24 48 104 | 20480
UFG 740 LRD2 | 715-765 | 980 19 22 43 107 | 18620
UFG 740 LTD1 |750-860 | 1040 | 26 29 37 098 | 27040
UFG740LTD2 |770-850 | 1030 | 28 31 39 099 | 28840
UFG;golbis L[ 740760 | 1200 | 27 30 45 101 | 29700
PG TO0PISL | 755820 | 1100 | 28 31 44 102 | 30800
UFG%OlbiS L [7e5840 | 1060 | 28 30 37 101 | 29680
UFGTOODISL 1 750810 | 1110 | 25 30 41 101 | 27750
UFG 760 LRD1 | 720-770 | 1150 | 21 25 36 102 | 24150
UFG 760 LRD2 |720-770 | 1140 | 21 25 40 102 | 23940
UFG760LTD1 |760-790 | 1200 | 16 18 31 102 | 19200
UFG760LTD2 | 770810 | 1150 | 19 20 38 103 | 21850
UFG780LRDL | 480 | 1250 | 10 10 22 099 | 12500
UFG780LRD2 | 530 | 1250 | 13 16 28 103 | 16250
UFG780LTDL | 560 | 1310 | 11 12 11 120 | 14410
UFG780LTD2 | 660 | 1270 | 13 15 25 102 | 16510
UFG 740 Lmoy | 730810 | 1010 | 24 27 42 102 | 24240
UFG 760 L bis | 760 805 | 1090 30 42 101 | 30520
moy
UFG 760 L moy |740-785 | 1160 | 19 22 36 102 | 22040
UFG780Lmoy | 560 | 1270 | 12 13 22 106 | 15240
Cible mécanique - 1000 30 - - - 30000

Tableau I11-1 : Caractéristiques mécaniques et cinématiques en traction uniaxiale (en vert : cible mécanique atteinte, en
orange : proche de la cible mécanique, en rouge : cible mécanique non atteinte)
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Ces résultats mettent en avant la forte sensibilit¢ de cette famille vis-a-vis de la
température de recuit. Alors que la nuance UFG 740 a un comportement trés ductile et s’écrouit
faiblement, la nuance UFG 780 se rapproche du comportement mécanique des aciers DP. Ainsi,
une différence de 40 °C sur la température de recuit entraine une augmentation de la résistance
mécanique de 260 MPa et une diminution de moitié de 1’allongement a rupture (de 27% a 13%).
Industriellement, cela imposerait un contrdle trés précis de la température sur une ligne de recuit
continu.

Une seconde disparité est observée. Comme expliqué dans le Chapitre 1I, deux éprouvettes ont été
testées pour une méme condition d’essai mécanique afin de vérifier la reproductibilité des
résultats. Or les courbes ne sont pas confondues, un écart de plusieurs pourcents est parfois méme
observé par exemple sur ’'UFG 760 L TD (courbes en orange clair sur la Figure 111-1-c)). Cet écart
s’explique probablement par le fait que, par souci d’économie de la matiére disponible, les
éprouvettes n’ont pas nécessairement été prélevées cote a cote sur le larget et certaines zones du
larget ont peut-étre été un peu plus chaudes que d’autres lors du recuit, entrainant des
hétérogénéités microstructurales.

Un des forts enjeux pour cette famille d’aciers est donc d’arriver, probablement via 1’ajout d’autres
éléments d’alliage, a élargir le domaine intercritique pour augmenter la robustesse de ces aciers
vis-a-vis des paramétres de recuit continu.

Les résultats obtenus sont cohérents avec les évolutions rapportées dans le Chapitre 1. La
limite d’élasticité diminue avec 1’augmentation de la température de recuit. A I’inverse,
I’écrouissage et la résistance ultime augmentent. Enfin, la ductilité augmente avant de diminuer.
Pour une description en détail, le lecteur est invité a se reporter au Chapitre 1, section 2.2.1., qui
explique 1’évolution des grandeurs mécaniques usuelles en fonction de la température de recuit.

Comme 1’ensemble de ces variations est directement 1ié a la stabilité de I’austénite retenue,
des mesures DRX, avec une source Ko de cobalt, ont été réalisées sur une éprouvette rompue, a
1 cm de la zone rompue dans la longueur du flt (zone supposée en dehors de la striction finale)
pour chacune des quatre nuances. Les résultats sont présentés dans le Tableau I11-2, dans lequel
sont aussi rappelés les fractions volumiques d’austénite retenue sur matériau non déformé et
’allongement a rupture atteint.

UFG 740 UFG 760 bis UFG 760 UFG 780
Matériau non déformé 0,37 0,38 0,39 0,06
Matériau déformé
(hors zone de striction) 0,15 0,05 0,04 0
Ay (%0) 22 31 25 10

Tableau I11-2 : Fraction volumique d’austénite retenue mesurée par DRX, avant et aprés déformation, et allongement a
rupture sur la famille UFG, en fonction de la température de recuit

Malgré le faible écrouissage observé sur ’'UFG 740, plus de la moitié de vy, s’est
transformée en martensite lors de la déformation. L’effet TRIP est encore plus marqué sur les
nuances 760 et 760 bis, qui présentent la méme fraction volumique initiale de y, que ’'UFG 740,
mais pour lesquels plus de 90% de ’austénite retenue s’est transformée pendant la déformation.
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Un effet TRIP est donc bien présent sur ces trois nuances, méme si celui-ci n’est pas explicitement
visible sur les courbes expérimentales.

Les trois nuances UFG 740, UFG 760 bis et UFG 760 présentent toutes un plateau de
Luders, d’allongement respectif moyen de 7, 6 et 4,5%. La longueur du plateau de Liiders diminue
donc bien comme attendu avec I’augmentation de la température de recuit [Lee, 2011-c]. La
Figure 111-3 montre I’avancée de la bande de Liiders sur 'UFG 760 L TD1, observée en analyse
d’image. Elle part du congé inférieur et remonte 1’éprouvette jusqu’au congé supérieur. Comme
expliqué dans le Chapitre I, section 2.2.2., de nombreux auteurs ont avancé que 1’effet TRIP était
un moyen efficace pour supprimer le plateau de Liders, car il permettait la réémission de
dislocations mobiles dans le matériau et donc un plus fort écrouissage [Sakuma, 1992], [Han,
2014]. Ici, la combinaison des résultats mécaniques, des mesures DRX et de la corrélation
d’images ne confirment pas directement cette hypothése. La transformation martensitique est trop
tardif et n’empéche pas la formation d’une bande de Liiders. Avancer que I’effet TRIP permet de
supprimer le plateau de Liiders n’est donc pas suffisant. Il est donc aussi nécessaire que cet effet
TRIP débute dés la sortie du domaine élastique pour éviter la formation de bandes de Liiders.
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Figure I11-3 : Mise en évidence de la propagation de la bande de Liiders par corrélation d’images sur la nuance UFG 760
L TD 1 (en violet : région avant passage de la bande de Liiders, en orange : région apres passage de la bande de Liiders)

La nuance UFG 780 ne présente pas le classique plateau de Liiders mais un pseudo plateau
ou la contrainte augmente légérement. L’analyse par corrélation d’images n’a pas mis en évidence
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de quelconque localisation de la déformation, suggérant que ce plateau n’est pas du type d’un
plateau de L{ders.

Comme attendu, des instabilités de type Portevin — Le Chatelier sont aussi observées,
principalement sur les nuances UFG 740, UFG 760 bis et UFG 760. La Figure I11-4 est un
diagramme présentant, en fonction du temps, le profil de la vitesse de déformation le long d’une
droite paralléle a I’axe de traction (TD ici) et a mi-largeur de 1’éprouvette. Il montre tout d’abord
la propagation de la bande de Liders (1), puis les passages successifs de 13 bandes PLC (2) qui ne
se propagent pas sur toute la longueur de I’éprouvette, contrairement a la bande de Luders. Enfin,
la striction finale apparait (3) conduisant & la rupture qui a ici eu lieu 10 mm en dessous du congé
supérieur. La compréhension de 1’origine de ces bandes est en dehors du projet de cette thése mais
est étudiée par Michael Callahan, doctorant au MSSMat et membre de ce projet ANR. L’étude du
vieillissement statique (plateau de Liders) sera toutefois rapidement abordée dans la section
suivante.
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Figure 111-4 : Diagramme spatio-temporel décrivant I'évolution de la vitesse de déformation axiale absolue en fonction
du temps et de la position dans I'éprouvette le long d'une génératrice, 1: propagation de la bande de Liders, 2 :
propagation de 13 bandes PLC successives, 3 : striction finale (vitesse de déformation : 5.10* s%)

A température ambiante, comme le montre la Figure 111-5, pour chaque nuance, des écarts
de comportement mécanique pour des essais a différentes vitesses de sollicitation (vitesses de
déformation initiale dans la gamme 7,5x10 s™ et 7,5x10° s™) sont observés. L’effet PLC est
beaucoup plus marqué sur 1I’éprouvette sollicitée a la vitesse de déformation initiale la plus faible
(7,5x10° s™). Le comportement élastoplastique de cette famille d’aciers semble présenter une
légere sensibilité négative a la vitesse de déformation dans la gamme de vitesses étudiée. Des
essais supplémentaires, a d’autres vitesses et également pour d’autres températures d’essai,
permettraient de confirmer ce point.
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Figure 111-5 : Courbes contrainte nominale - déformation nominale sur 'UFG 760 en fonction de la vitesse de
sollicitation imposée

Enfin, par rapport aux cibles mécaniques fixées lors de la conception de cet acier (Rm =
1000 MPa et Ay = 30%), seul le 760 bis s’en approche, mais la chimie de ces nuances n’a pas
encore été optimisée.

1.2. Etude du vieillissement statique

Des essais de traction simple supplémentaires ont été réalisés pour étudier plus en détail le
vieillissement sur la nuance UFG 760 bis. L’éprouvette UFG 760 bis L TD3 a servi d’éprouvette
de référence. Trois autres éprouvettes ont subi une prédéformation et/ou un traitement thermique
supplémentaire. La prédéformation permet a priori de désancrer les dislocations des solutés. Pour
étre slr que ce désancrage est total, le matériau est prédéformé jusqu’en sortie du plateau de
Llders. Pendant le traitement thermique (vieillissement), il est possible d’ancrer de nouveau des
dislocations sur les solutés.

L historique thermomécanique (« préconditionnement ») appliqué a chaque éprouvette est
présenté dans le Tableau Il11-3. Les courbes contrainte nominale - allongement relatif sont
présentées sur la Figure 111-6.

Présence d’un
plateau de Liders Longueur du
Prédéformation | Vieillissement ) . plateau de
post précondi- Liiders
tionnement
UFG 760 bis L
TD3 - - - 5,8 %
(référence)
UFG 760 bis L fin du plateau de i non i
TD15 Llders
UFG 760 bis L 250 °C . 0
TDS ] 30 min out 41%
UFG 760 bis L fin du plateau de 250 °C . 0
TD7 Liders 30 min oul 52 %

Tableau I11-3 : Historique du traitement thermique et/ou de la prédéformation subis par les différentes éprouvettes de la
nuance UFG 760 bis afin d’étudier I’effet d’un vieillissement statique sur le palier de Liders
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Figure 111-6 : Courbes contrainte nominale - allongement relatif sur 'UFG 760 bis pour différentes éprouvettes
prédéformées et/ou traitées thermiquement avant 1’essai

Apres prédéformation sans vieillissement (éprouvette TD15), redéformer le matériau
n’entraine pas I’apparition d’un nouveau plateau de Liiders. Cela montre qu’aucun réancrage des
dislocations n’a eu lieu a la température ambiante, une fois celles-ci désancrées (i.e. une fois hors
du plateau de Luders). En paralléle, un simple vieillissement a 250 °C pendant 30 min (éprouvette
TDS8) ne permet pas d’ancrer plus de dislocations, signe que tous les sites d’ancrage sont déja
saturés. Le plateau est méme plus court et le matériau s’écrouit un peu plus mais cet écart est
probablement li¢ a I’inhomogénéité des largets recus. Enfin, la succession d’une prédéformation et
d’un vieillissement (éprouvette TD7) entraine un réancrage des dislocations de fagon similaire au
vieillissement statique classique.

En premiére approche, le vieillissement statique observé sur cette famille UFG pourrait
donc étre rapproché de celui observé sur les aciers ferrito-perlitiques [Marais, 2012]. Toutefois, le
résultat de 1’essai sur I’éprouvette TD7 (prédéformation puis vieillissement) n’est pas cohérent
avec I’étude de M. Callahan, qui a étudié le comportement plastique de la famille UFG en paralléle
de cette thése [Callahan, 2017]. Par un suivi en continu de ’aimantation a saturation, il a observé,
dans un premier temps, que la grande majorité de 1’austénite qui va se transformer pendant la
déformation en martensite, se transforme pendant le passage de la bande de Liders, confirmant
ainsi des observations déja été faites par Wang [Wang, 2017]. Ensuite, la faible quantité restante
d’austénite susceptible de se transformer se transforme lors des passages successifs des bandes
PLC.

Ainsi, sur un matériau prédéformé puis vieilli comme I"UFG 760 bis TD7, ’apparition d’un
second plateau de Luders n’était pas spécialement attendue. Deux explications sont alors
possibles :

- soit deux plateaux de Luders d’origine différente se manifestent. Le premier serait alors
lié a la transformation de 1’austénite en martensite. Ensuite si le matériau subi un vieillissement, un
second plateau de Liiders apparaitrait, qui serait cette fois-ci lié a un ancrage classique des solutés

- soit le matériau présente un plateau de Liders « classique ». La transformation de
’austénite en martensite n’impacterait alors pas ce plateau mais en serait une conséquence.

Pour éclaircir ces deux possibilités, une solution est de faire des essais a différentes
températures afin de modifier la stabilité de 1’austénite retenue et étudier alors la présence ou non
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d’un palier de Luders. La prochaine section présentera ces essais en température puis les
métallographies de la sous-section 1.4.2. permettront de conclure sur le type du plateau de Liders
observé ici.

1.3. Sensibilité du comportement élastoplastique envers la température
d’essai

Comme expliqué dans le Chapitre Il, section 2.1., des essais supplémentaires ont été
réalisés sur la nuance UFG 760 bis a -50, +50 et +150 °C. La Figure Il1I-7 présente les courbes
contrainte nominale - allongement relatif en fonction de la température imposée au cours de
I’essai. Les caractéristiques mécaniques associées a ces essais sont regroupées dans le Tableau 111-
4,

1600
. 1400 -
]
o
S 1200 -
= 1000
© 1
s 800 +; rupture
< Cd -
L 500 J J ——— UFG 760 bis L -50 °C
[ -
'S —— UFG 760 bis L Tamb
£ 400 1 UFG 760 bis L 50 °C
© 900 —— UFG 760 bis L 150 °C

. ---- UFG 780 L

0 0056 01 015 02 025 03 035

Allongement relatif

Figure 111-7 : Courbes contrainte nominale - allongement relatif sur ’'UFG 760 bis en fonction de la température d’essai,
en pointillés : comparaison avec I’'UFG 780 rompu a température ambiante (éprouvettes prélevées dans le sens TD)

Rypo.2 Rm Ay Autt Zrup
(MPa) (MPa) (%) (%) (%)
UFG 7600 bis L 480-520 1410 12 16 57
-50 °C
UFG760bISL 1 760805 | 1090 28 30 42
Tamb
UFG 7600 bis L 760-805 1047 27 30 34
50 °C
UFG 760 bis L
150 °C 690-780 735 20 26 20

Tableau I11-4 : Evolution des caractéristiques mécaniques en traction uniaxiale (selon TD) en fonction de la température
d’essai

Ces résultats mettent en avant I’important effet de la température d’essai sur les propriétés
mécaniques de cette famille d’aciers. Une fois encore, cette variation des propriétés mécaniques
est liée a la stabilité de 1’austénite retenue. A -50 °C, la nuance UFG 760 bis se rapproche du
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comportement de la nuance UFG 780 & la température ambiante (Figure 111-7, courbe noire en
pointillés) qui posséde une microstructure initiale principalement ferrito-martensitique. Cela
s’explique par le fait que I’austénite est fortement déstabilisée a cette température et peut se
transformer en martensite soit thermodynamiquement si le point M est supérieur a -50 °C, soit par
transformation mécaniquement induite (effet TRIP). Pour départager ces deux hypothéses, un
échantillon non déformé a été immergé pendant 30 min dans un mélange d’éthanol et d’azote
liquide a -60 °C. La microstructure obtenue étant purement un mélange de ferrite et d’austénite
retenue, sans trace de martensite, le point M est inférieur a -60 °C et la transformation de
’austénite en martensite est donc a -50 °C uniquement due & un effet TRIP.

Sur I'UFG 760 bis rompu a -50 °C, I’importante chute de la limite d’élasticité (presque 300 MPa
par rapport a la température ambiante) confirme également cela. Elle résulte probablement d’une
transformation précoce de ’austénite en martensite dans le domaine élastique par effet SAM
(Stress-Assisted Martensite). Enfin, un crochet de traction est toujours présent mais le plateau de
Liders est beaucoup moins marqué, confirmant qu’un effet TRIP déclenché en sortie du domaine
élastique permet de diminuer la localisation de la déformation en début d’écoulement plastique.
Pour des températures supéricures a la température ambiante, 1’écrouissage chute fortement,
notamment & 150 °C, ou le matériau ne semble plus s’écrouir et ou il perd méme en ductilité. Il est
probable qu’aucun effet TRIP n’ait lieu a ces températures, 1’austénite étant trop stable. Cela
montre que cette nuance utilise déja sa « capacité maximale de déformation » a température
ambiante, et qu’il ne semble pas possible d’augmenter la ductilité de cette nuance en modifiant la
température d’essai. Enfin, la Figure I11-8 montre une micrographie dans le plan de laminage
(RD/TD) apres attaque Nital d’un échantillon UFG 760 bis non déformé mais qui a été immergé
dans de I’azote liquide pendant 30 min. Méme si de la martensite est visible, une forte fraction
d’austénite résiduelle est encore observée, mettant en évidence sa grande stabilité
thermodynamique.

B "o A s Xk N 2
Figure 111-8 : Microstructure observée au MEB-FEG, aprés attaque Nital, sur la nuance UFG 760 bis immergée pendant
30 min dans ’azote liquide (ferrite : gris sombre, austénite retenue : gris, martensite : aiguilles en gris clair, échantillon
non déformé)

Ces essais montrent qu’il est possible de modifier fortement la stabilité¢ de ’austénite en
faisant varier la température d’essai. De plus, le fait qu’un plateau de Liiders soit observé sur
I’éprouvette sollicitée a 150 °C, alors que 1’absence d’écrouissage suggere qu’aucun effet TRIP
n’a eu lieu, plaide en faveur d’un plateau de Liiders «classique ». Les observations
métallographiques de la sous-section 1.4.2. permettront de totalement conclure.
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1.4. Mécanismes physiques d’endommagement et de rupture

1.4.1. Aprés rupture a température ambiante

Dans un premier temps, les facies de rupture des éprouvettes rompues, a température
ambiante, ont été étudiés. L’observation du profil des éprouvettes rompues au microscope
binoculaire sur la Figure 111-9 montre que la rupture évolue depuis une rupture en biseau dans
1I’épaisseur (appelée rupture slant dans la suite du manuscrit) vers une rupture nette et plate, quand
la température de recuit augmente. La Figure 111-9 suggére également que la striction dans
I’épaisseur est faible. Pour les éprouvettes ayant rompu en biseau, cela peut sembler logique. Pour
I’UFG 780 a rupture plate, c’est cohérent avec la faible valeur de Z,, (22% en moyenne) et
suggére une potentielle fragilité de la nuance. Ces observations restent toutefois a tempérer sur
I’UFG 740 puisque la Figure 111-10-a) montre qu’a mi largeur, la striction est plus marquée.

Les faciés de rupture des éprouvettes ont ensuite été observés avec un MEB LEO 1450 P a
pointe tungsténe, sous une tension d’accélération de 10 kV et un courant de sonde de 50 pA. Les
fractographies macroscopiques mettent en évidence un fort délaminage sur les échantillons ayant
subi un recuit a 740°C. Les fissures de délaminage partent de chaque extrémité de 1’éprouvette
pour se rejoindre au centre (Figure 111-10-a), b) et ¢)). Ce délaminage s’atténue progressivement
guand la température de recuit augmente et n’est plus observé sur I’'UFG 780 (Figure 111-10-d)).

a) b)
Figure 111-9 : Observation a la loupe binoculaire de 1’orientation de la surface de rupture dans 1’épaisseur (sollicitation
suivant TD?, petit coté des éprouvettes, aucune préparation métallographique)

!
|
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b) o d)
Figure 111-10 : Faciés de rupture a 1’échelle macroscopique, observés au MEB, sur les nuances a) UFG 740, b) UFG 760
bis, ¢) UFG 760, d) UFG 780 (sollicitation suivant TD)

! L’orientation de la surface de rupture, pour les éprouvettes sollicitées suivant RD, est similaire a celle
observée sur les éprouvettes sollicitées suivant TD.
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A plus fort grandissement, la présence de cupules micrométriques sur les éprouvettes
rompues montre que la rupture est ductile pour chacune les trois nuances UFG 740, UFG 760 bis
et UFG 760 (Figure I11-11-a), b) et c)). Des inclusions sont parfois également observées au fond
des cupules. Sur ’'UFG 780, environ un quart de la surface de rupture présente une rupture ductile
(Figure I11-11-d)). Sur les trois quarts restants de la surface, des facettes sont observées. Elles
forment le fond de cavités trés peu déformées qui délimitent des « objets » d’une taille qui semble
étre légérement inférieure au micrometre (Figure I11-12-b)), soit la taille d’un grain UFG. Cela
suggere une potentielle rupture aux interfaces ferrite-martensite dans ces zones.

Figure I11-11 : Facies de rupture observés au MEB sur éprouvettes lisses (sollicitation suivant TD), mise en évidence de
la rupture ductile sur les nuances a) UFG 740, b) UFG 760 bis, c) UFG 760, d) UFG 780

Figure I11-12 : Facies de rupture observé au MEB sur éprouvettes lisses (sollicitation suivant TD), a deux grandissements
différents, nombreuses facettes pouvant mettre en évidence une potentielle rupture interfaciale dans certaines régions de
la nuance UFG 780

Dans un second temps, pour chaque nuance, une demi-éprouvette rompue (sollicitée
suivant RD) a été sectionnée a mi-largeur (plan RD/ND), afin d’étudier ’endommagement dans
I’épaisseur du larget. Apres polissage et attaque Nital, les échantillons ont été observés sur un
MEB-FEG, sous une tension d’accélération de 5 kV et un courant de sonde de 50 pA. Pour ces
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quatre nuances, aucun endommagement dans le volume n’est observé. Cette absence
d’endommagement généralisé est une caractéristique de nombreux aciers THR. Lorsque 1’on
regarde localement pres de la surface de rupture, pour les nuances UFG 740, UFG 760 bis et UFG
760, quasiment aucune cavité n’est observée. Seules quelques cavités sont présentes autour des
inclusions (Figure 111-13-b)). Cependant, ces inclusions sont trop éloignées les unes des autres
pour que les cavités puissent coalescer entre elles. Ces inclusions n’ont donc pas conduit
directement a la rupture finale des éprouvettes. Sur la nuance UFG 780, le nombre de cavités est
un peu plus important. Ces cavités sont observées aux interfaces ferrite-martensite et sont de taille
submicrométrique (Figure I11-14). Cela confirme 1’hypothése de rupture interfaciale dans certaines
régions de I’'UFG 780.

L’UFG 780 se rapproche du comportement des aciers DP mais avec une plus grande
fraction volumique de martensite. Ainsi, dans le cas d’un acier DP classique, I’endommagement se
localise aux interfaces ferrite-martensite, puis en raison de la plus faible fraction de martensite
(typiquement un DP 780 a autour de 20% de martensite [Dalloz, 2007]), le matériau peut se
déformer globalement davantage avant de rompre. Plus de cavités peuvent se former et croftre,
pour évoluer vers une rupture finale ductile. Dans le cas de I'UFG 780, la fraction de martensite
est plus élevée, le matériau se déforme moins ; la décohésion aux interfaces ferrite-martensite, plus
importante, conduit a une rupture finale mélant rupture ductile et décohésions interfaciales.

b)

Figure 111-13 : Micrographies MEB sur éprouvettes lisses de la nuance UFG 740 (sollicitation suivant TD), a) vue
générale aprés attaque Nital (cercles rouges : zones avec cavité), b) cavités formées autour d’une inclusion (sulfure de
manganese)

Figure I11-14 : Micrographie MEB sur éprouvette lisse de la nuance UFG 780 (sollicitation suivant TD, cercles rouges :
Zones avec cavité)

1.4.2. Influence de la température d’essai sur ['endommagement et la rupture

Pour les éprouvettes rompues au-dessus de la température ambiante (50 et 150 °C),
I’observation des facies de rupture a 1’ceil met en avant une forte striction et une rupture slant. Au
MEB, le délaminage est moins marqué qu’a température ambiante (Figure 111-15-b), c) et d)). La
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rupture est complétement ductile (Figure I11-16). Pour I’éprouvette rompue a -50 °C, la rupture
macroscopique est plate sans délaminage, et similaire a celle de ’'UFG 780, rompu a température
ambiante (Figure 111-15-a)). Microscopiquement, la rupture est complétement interfaciale (Figure
I11-17-a)). De plus, quelques fines facettes de clivage, associées aux grains de ferrite a, sont
présentes (Figure 111-17-b)). En remontant les rivieres, il apparait que le clivage s’amorce aux
joints de grains et non au cceur du grain. Ces facettes de clivage pourraient alors étre une
conséquence de I’amorgage de fissures interfaciales. Ce clivage ne serait donc pas nécessairement
lié a des défauts internes des grains de ferrite o.

b) c) d)
Figure 111-15 : Facies de rupture a 1’échelle macroscopique sur éprouvettes lisses (sollicitation suivant TD), observés au
MEB sur la nuance UFG 760 bis en fonction de la température d’essai, a) -50 °C, b) 22 °C, c) 50 °C, d) 150 °C (plan
RD/ND)

a : ‘ WEETT e b
Figure 111-16 : Faciés de rupture observés au MEB sur éprouvettes lisses (sollicitation suivant TD), sur la nuance UFG
760 bis, a) rupture a 50 °C, b) rupture a 150 °C

Figure 111-17 : Faciés de rupture observés au MEB sur éprouvettes lisses (sollicitation suivant TD), sur la nuance UFG
760 bis rompu & -50 °C, a) vue générale, b) trois facettes de clivage (en rouge : zone d’amorcage du clivage)
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Concernant I’endommagement, a -50 °C, de petites cavités sont observées, localisées aux
interfaces ferrite-martensite (Figure 111-18-a)). Elles semblent plus nombreuses qu’a température
ambiante. A ces cavités s’ajoutent quelques fissures de 1’ordre du micrométre paralléles a la
surface rompue qui correspondent a des fissures secondaires qui se sont partiellement propagées
mais qui n’ont pas conduit a la rupture globale de 1’éprouvette. A 50 °C, quasiment aucune cavité
n’est observée (Figure 111-18-b)). Il en est de méme a 150 °C (Figure 111-18-c)). Toutefois, en
comparaison des éprouvettes rompues a température ambiante et a 50 °C, la structure en bandes de
I’éprouvette rompue a 150 °C est beaucoup plus fine et orientée dans la direction de sollicitation,
probablement en raison de la plus grande striction lors de cet essai, comme 1’a montré la réduction
d’aire a rupture (Tableau 111-4).

Enfin, ’observation des micrographies montre qu’il n’y aucune trace de martensite sur
I’éprouvette rompue a 150 °C, méme pres de la surface de rupture. Combiné a la Figure 111-7, cela
montre que 1’austénite retenue n’apporte aucun écrouissage au matériau. De plus, la présence d’un
plateau de Liders sans effet TRIP confirme que pour ces nuances, 1’origine de ce plateau est une
origine « classigque », a savoir un ancrage des dislocations sur les solutés.

| 2um ?\ I
e LR

Figure 111-18 : Micrographie MEB sur éprouvettes lisses (sollicitation suivant TD) sur la nuance UFG 760 bis sollicitée a
a) -50 °C (cercle rouge : zone avec cavité), b) 50 °C, c) 150 °C

L’étude combinée des faci¢s de rupture et de I’endommagement montre que contrairement
aux nuances UFG 740, UFG 760 bis et UFG 760, la rupture sur I’'UFG 780 ne s’amorce pas sur
une inclusion. Elle débute par une microfissure interfaciale qui va ensuite se propager et casser un
joint interphase puis cette microfissure va s’émousser, former une cavité qui va croitre de maniere
ductile.

Ce mode de rupture se retrouve sur I’'UFG 760 bis, a plus basse température. En effet, I’amorgage
de la rupture s’y fait également aux interfaces ferrite-martensite. Avec la diminution de la
température, le nombre de facettes interfaciales a I’intérieur des cupules ductiles pourrait alors
augmenter car la microfissure pourrait se propager sur une plus grande distance de cette maniére.
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La formation des cupules ductiles serait donc retardée et elles auraient moins la possibilité de
croitre. En dessous d’une température seuil, la formation des cupules ductiles n’aurait alors plus
lieu et la rupture serait exclusivement interfaciale. L’étude, dans la section 3.2. de ce chapitre, des
éprouvettes Charpy rompues permettra d’aborder et d’illustrer ce dernier point plus en détail.

1.5. Synthése

Les essais de traction simple ont mis en évidence la sensibilité de la famille UFG a la
température de recuit, en raison des variations de stabilité de ’austénite formée pendant le recuit
intercritique. La perte de ductilité et ’augmentation de la résistance, quand la température de
recuit augmente, sont cohérentes avec la littérature. En présence d’austénite retenue (nuances UFG
740, UFG 760 bis et UFG 760), deux phénoménes d’instabilités plastiques ont été observés :
propagation d’une bande de Luders puis de plusieurs bandes PLC. L’apparition de la bande de
Liders semble correspondre a un phénomeéne de vieillissement statique classique. A partir de ces
essais, deux sous-familles se distinguent :

- celle avec la nuance UFG 780, qui présente une microstructure principalement
ferrite/martensite et dont la martensite est présente avant déformation ;

- celle avec les nuances UFG 740, UFG 760 bis et UFG 760, qui présente une
microstructure ferrite/austénite retenue avant déformation puis ferrite/martensite/austénite retenue
aprés deformation (et ferrite/martensite sous la surface de rupture).

Cette distinction est importante lorsque ’on s’intéresse a I’endommagement et au

comportement a rupture. En effet, alors que les interfaces ferrite/martensite de la nuance UFG 780
rompent, celles-ci ne rompent pas sur les nuances UFG 740, UFG 760 bis et UFG 760. Plus
précisément, I’UFG 780 ressemble a un « super-DP ». A température ambiante un mélange de
rupture interfaciale, amorcée aux interfaces ferrite/martensite, et de rupture ductile est observé.
Cette rupture interfaciale, déja présente a température ambiante, pourrait étre amplifiée a plus
basse température : les microfissures vont se propager sur une certaine distance sans s’émousser en
cavités de rupture ductile, conduisant, en-dessous d’une certaine température, a une rupture
complétement interfaciale. En raison de la faible quantité de matiere disponible, il n’a pas été
possible de confirmer ce raisonnement.
Les trois autres nuances, une fois déformées, sont des quasi-DP dont les interfaces
ferrite/martensite ne rompent pas. Deux principales hypothéses pourraient expliquer ce résultat :
I’effet TRIP pourrait diminuer les incompatibilités de déformation a I’interface ou bien il existe un
effet d’histoire sur les interfaces ferrite/martensite (ex-austénite retenue) dans ces trois nuances.

Enfin, en plus de Iimportant effet de la température de recuit, ces essais ont également
montré que la température d’essai modifiait grandement le comportement mécanique et a rupture
de la famille UFG (cf. 'UFG 760 bis L rompu a -50 °C qui se rapproche de I’UFG 780 L rompu a
température ambiante).
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2. Comportement meécanique sous sollicitations
complexes

L’objectif de ces essais est d’étudier ’influence de la triaxialité des contraintes sur le
mode de rupture et de caractériser la sensibilité du matériau a la présence d’une entaille, a
température ambiante.

2.1. Résultats expérimentaux

Les courbes contrainte nette (charge appliquée divisée par la section initiale du ligament) -
ouverture relative d’entaille (ouverture supplémentaire de I’entaille pendant la déformation divisée
par I’ouverture d’entaille initiale de 1 mm) sont présentées sur la Figure 111-19. Le Tableau I11-5
présente les caractéristiques mécaniques moyennes de chaque nuance. Rpax €t emax Sont
respectivement la contrainte nette maximale et I’ouverture relative d’entaille correspondante, ey,
désigne 1’ouverture relative d’entaille finale. E,, correspond & la réduction d’épaisseur au niveau
de la zone d’amorgage, ici en fond d’entaille, et est calculée suivant la formule :

Enp = AE / Egx 100

avec E I’épaisseur en fond d’entaille a rupture, Eo1’épaisseur initiale en fond d’entaille et
AE=Eq-E.

Rimax €max €rup Erup Rm Rimax

(MPa) (%) (%) (%) (MPa) Rm

UFG 740 E moy 1030 19 31 33 1010 1,02
UFG 760 E moy 980 13 25 26 1160 0,84
UFG 780 E moy 930 10 17 18 1270 0,73

Tableau I11-5 : Caractéristiques mécaniques moyennes sur ’ensemble des éprouvettes & double entaille pour chaque
nuance et comparaison avec le Rm obtenu en traction uniaxiale simple
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Figure 111-19 : Courbes contrainte - ouverture relative d’entaille de la nuance a) UFG 740, b) UFG 760, c) UFG 780 sur
éprouvettes a double entaille (R=0.5mm), en fonction de la direction de prélévement

Contrainte nette (MPa)

L’allongement a rupture, la contrainte ultime et donc la réduction d’épaisseur en fond
d’entaille chutent quand la température de recuit s’éléve, tandis que le taux d’écrouissage
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augmente. Aucune réelle anisotropie liée a la direction de prélevement n’apparait pour le
comportement élastoplastique, quelle que soit la température de recuit. Les taux d’écrouissage sont
tres proches. En revanche, la rupture des éprouvettes prélevées suivant RD a lieu pour une
ouverture d’entaille plus élevée que pour les éprouvettes prélevées suivant TD, excepté pour les
recuits & 780°C. Une fois encore, une certaine dispersion est observée entre les deux éprouvettes
sollicitées et rompues dans les mémes conditions.

La diminution de la réduction d’épaisseur en fond d’entaille, ainsi que la chute de la
contrainte nette maximale atteinte, comparée au Rm, montre que I’UFG 760 et I'UFG 780 sont
sensibles a la présence d’une entaille. De plus, une évolution depuis une rupture stable (recuits a
740 °C) vers une rupture instable (rupture nette pour les recuits a 780 °C) est observée. Les
éprouvettes issues des largets recuits & 760 °C présentent un comportement intermédiaire, avec
dans deux cas une rupture stable en début de propagation de fissure puis instable sur la fin, et dans
un cas I’inverse (rupture instable en début de propagation de fissure puis stable sur la fin).

2.2. Mécanismes physiques d’endommagement et de rupture

Chaque essai a été filmé avec une prise d’image toutes les 500 ms. L’étude des vidéos
montre que la fissure part en méme temps (2 500 ms pres) des deux fonds d’entaille, donc de
chacune des extrémités de 1’éprouvette pour se rejoindre au centre de 1’éprouvette, confirmant le
bon alignement de 1’éprouvette sur la machine de traction et rendant pertinent le calcul de E.

L’observation des surfaces rompues a I’ceil nu n’a pas montré de lien entre le type de
rupture (fin stable ou fin instable) et la forme de la surface rompue (slant, en biseau dans la largeur
ou plate).

Observées au MEB-FEG, les fractographies révelent une évolution similaire a celle des
éprouvettes lisses. Une transition depuis une rupture avec délaminage ductile vers une absence de
délaminage est clairement visible (Figure 111-20). Toutefois, pour une température de recuit
donnée, le délaminage est moins marqué sur les éprouvettes entaillées que sur les éprouvettes
lisses.

b) Q)
Figure 111-20 : Faciés de rupture a I’échelle macroscopique sur éprouvettes entaillées (sollicitation suivant TD), observés
au MEB, sur la nuance a) UFG 740, b) UFG 760, ¢) UFG 780

Microscopiquement, les faciés de rupture se rapprochent aussi de ceux des éprouvettes lisses mais
la croissance des cupules ductiles est faible et a I’intérieur de ces cupules, de petites particules et
quelques « facettes » sont observées (Figure 111-21). Un amorgage de la rupture aux interfaces est
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donc supposé, puis cette rupture devient ductile. Sur la nuance UFG 780, des facettes de clivage
sont aussi observées (Figure I11-21-b)) en raison de la plus grande triaxialité des éprouvettes
entaillées par rapport aux éprouvettes lisses.

Figure 111-21 : Faciés de rupture sur éprouvettes entaillées (sollicitation suivant TD) observés au MEB sur la nuance a)
UFG 740, b) UFG 780 (médaillon et cadre bleu : deux facettes de clivage)

Les essais mécaniques ont montré que sur la nuance UFG 740 et sur une des éprouvettes
de la nuance UFG 760, la fin de rupture était stable, contrairement aux deux autres éprouvettes du
UFG 760 et a la nuance UFG 780. La Figure 111-22 compare les facies de rupture de deux
éprouvettes de la nuance UFG 760, I’une a fin de rupture stable, ’autre instable. Sur 1’éprouvette
ayant une fin de rupture stable (Figure 111-22-a)), les cupules sont plus grosses, signe que la
déformation plastique s’est davantage développée et que les cupules ont eu davantage la possibilité
de croitre par déformation plastique que sur les éprouvettes lisses. A 1’inverse, sur 1’éprouvette
ayant une fin de rupture instable, la présence de facettes lisses a ’intérieur des cupules ductiles
montre que la rupture était initialement interfaciale puis a évolué vers une rupture ductile (Figure
111-22-b)), de maniére similaire a la nuance UFG 780.

Figure I11-22 : Facies de rupture sur éprouvettes entaillées (sollicitation suivant TD) observés au MEB a) UFG 760 RD a
fin de rupture stable, b) UFG 760 RD a fin de rupture instable (médaillon : facettes lisses dans une cupule)

L’étude de I’endommagement a mi-largeur des éprouvettes montre la présence d’un
nombre important de cavités, aux interfaces ferrite-martensite, sur les éprouvettes a rupture stable
(Figure 111-23-a)). 1l y a notamment plus de cavités que sur les éprouvettes de traction simple. A
I’inverse, quasiment aucune cavité n’est observée sur les éprouvettes a rupture instable (Figure I11-
23-b)). Le scénario de rupture suivant peut alors étre propose :

- 1) formation de microfissures interfaciales

- 2) localisation de la déformation a partir de ces microfissures

- 3) rupture & partir de cette zone de déformations localisées
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Le caractere moins stable de la rupture est alors lié a un passage plus précoce de 1) a 2) : dans
I’éprouvette a rupture stable, la déformation peut davantage se développer, permettant la formation
et la croissance de cavités. L’éprouvette a fin de rupture stable est donc plus tolérante a la
localisation de la déformation lorsque les premieres microfissures interfaciales se forment,
comparée aux ¢éprouvettes a rupture instable, pour lesquelles I’apparition des premiéres
microfissures va conduire rapidement a la rupture globale.

a)
Figure 111-23 : Micrographies MEB sur éprouvettes entaillées en coupe longitudinale, a) UFG 760 E RD a fin de rupture
stable, nombreuses cavités, b) UFG 760 E TD a fin de rupture instable, absence de cavités sous la surface de rupture

2.3. Synthese

Les essais sur éprouvettes entaillées ont montré la sensibilité de la famille UFG a la
présence d’une entaille. 1ls ont également confirmé les variations de propriétés mécaniques liées a
la variation de la température de recuit. Une transition depuis une rupture stable a basse
température de recuit, vers une rupture instable a plus haute température de recuit est observée, la
nuance UFG 760 présentant un comportement intermédiaire. Sur toutes les éprouvettes, la rupture
est ductile. Toutefois, des zones d’endommagement interfacial (ferrite/martensite) ainsi que des
zones clivées sont localement observées sur les éprouvettes a rupture stable, signe de 1’existence
d’une compétition entre la rupture interfaciale et la rupture par clivage. Les éprouvettes a rupture
instable ne semblent pas présenter de microfissuration purement interfaciale (trés peu de cavités
observées en endommagement).

Il semble donc intéressant de s’intéresser désormais a la problématique de fissuration
stable, ainsi qu’a la compétition entre rupture interfaciale et rupture par clivage. La fissuration
stable sera abordée dans la section 3.1. a I’aide d’éprouvettes Kahn. L’effet de la température
d’essai sur les changements de mécanismes de rupture sera abordé¢ dans la section 3.2. a 1’aide
d’éprouvettes Charpy.
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3. Comportement en dechirure et sous sollicitations
dynamiques : etude de la ténacite et de la resilience

Dans un premier temps, les essais de déchirure vont permettre d’estimer les énergies
nécessaires pour amorcer une fissure puis pour la faire propager, afin d’une part d’évaluer la
ténacité globale du matériau, d’autre part d’étudier la stabilité de la propagation de la fissure. En
effet, I’éprouvette Kahn favorise I’amorgage et la propagation d’une fissure stable, ce qui est
notamment intéressant pour la nuance UFG 780 qui présente une rupture en traction instable,
autant sur éprouvettes entaillées que sur éprouvettes lisses. Dans un second temps, les essais de
résilience vont permettre d’étudier la compétition entre rupture fragile interfaciale et rupture par
clivage, de déterminer les modes de rupture en fonction de la température d’essai ainsi qu’une
température de transition entre la rupture fragile et la rupture ductile.

3.1. Comportement en déchirure

3.1.1. Résultats expérimentaux

Les courbes contrainte nette (charge appliquée rapportée a la section initiale du ligament) -
ouverture d’entaille, issues de la rupture des éprouvettes Kahn, sont présentées sur la Figure 1l1-
24, L’aire sous la courbe, permettant d’accéder a ’énergie d’amorcage (Eam) et a I’énergie de
propagation (Epwp), a été calculée a 1’aide de la méthode des trapézes. Pour chaque nuance, la
moyenne des énergies déduites de ces calculs est rapportée dans le Tableau IlI-6, avec la
contrainte nette maximale atteinte lors de la déformation. L’ensemble des résultats, éprouvette par
éprouvette, est disponible dans le Tableau I11-7. La Figure 111-25 synthétise graphiquement les
résultats du Tableau I11-6. Enfin, le Tableau I11-8 donne quelques éléments de comparaison avec
des aciers de type DP, TWIP ou TRIP%

! La direction indiquée dans le nom d’une éprouvette Kahn désigne la direction de sollicitation. Ainsi UFG
740 K RD désigne I’éprouvette sollicitée suivant RD et dont la fissure s’est propagée suivant TD.

2 Remarque : I’étude des faciés de rupture ayant montré des résultats similaires & ceux observés sur
éprouvettes lisses et entaillées, il a été choisi de ne pas les présenter dans le manuscrit. L’endommagement
n’a pas €té en revanche étudié dans le cas des éprouvettes Kahn.
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Figure 111-24 : Courbes contrainte nette - ouverture d’entaille de la nuance a) UFG 740, b) UFG 760 bis, ¢) UFG 760, d)

UFG 780 pour les deux directions de prélévement

Rmax Eam Eprop Etot Rm Rinax

(MPa) | (3.mm?) | (3.mm? | (3.mm?) | (MPa) RmM

UFG 740 K moy 385 0,23 0,76 0,99 1010 0,38
UFG 760 K bis moy 345 0,16 0,47 0,63 1090 0,32
UFG 760 K moy 350 0,18 0,42 0,60 1160 0,30
UFG 780 K moy 315 0,14 0,21 0,35 1270 0,25

Tableau 111-6: Comparaison de la contrainte nette maximale moyenne atteinte (Ry.) €t des énergies de déchirure
moyenne des éprouvettes Kahn, entre les différentes nuances UFG (pour I'UFG 780, les valeurs d’Epop €t Eq NE sont
qu’une estimation dépendant du raccord choisi, cf. Figure 111-26)
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Rimax Eam Eprop Ecot
(MPa) | Q.mm? | (A.mm? | (J.mm?

UFG 740 K RD1 375 0,24 0,71 0,95
UFG 740 K RD2 385 0,22 0,86 1,08
UFG 740 K TD1 400 0,24 0,66 0,90
UFG 760 bis K RD1 320 0,14 0,59 0,73
UFG 760 bis K RD2 335 0,15 0,41 0,56
UFG 760 bis K TD1 355 0,15 0,46 0,61
UFG 760 bis K TD2 360 0,18 0,44 0,62
UFG 760 K RD1 345 0,18 0,48 0,66
UFG 760 K RD2 355 0,18 0,43 0,61
UFG 760 K TD1 355 0,17 0,41 0,58
UFG 760 K TD2 355 0,17 0,35 0,52
UFG 780 K RD1 335 0,21 0,21 0,42
UFG 780 K RD2 330 0,17 0,21 0,38
UFG 780 K TD1 320 0,10 0,22 0,32
UFG 780 K TD2 270 0,06 0,20 0,26

Tableau I11-7 : Comparaison de la contrainte nette maximale atteinte (R.x) €t des énergies de déchirure des éprouvettes
Kahn, entre les différentes nuances UFG (éprouvette RD : propagation de la fissure dans le sens TD, et inversement)
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Rmax Eam Eprop Etot Rm Rinax

(MPa) | (3.mm?) | (3.mm? | (3.mm?) | (MPa) RmM

DP 600 [Dalloz, 2007] 240 0,30 0,65 0,95 635 0,38

DP 780 [Dalloz, 2007] 280 0,19 0,61 0,80 830 0,34
TRIP [Lacroix, 2008] . 0,13 0,13 0,26 i -

TWIP [Lorthios, 2011] 320 0,44 1,15 1,59 1120 0,29

Tableau 111-8 : Synthése de quelques résultats de la littérature obtenus sur éprouvettes Kahn (ou similaires) pour d’autres

types d’aciers THR

450

400 ~
350 ~
300 -
250 ~
200 ~
150 A
100 -
50 A

Riax (MPa)

o Rmax

740

760 bis

760

780

0.6 A

E (J.mm?)

0.4 -

0.2 -

740

760 bis
b)

0.4
0.35
0.3
0.25
0.2

Rmax

0.15
0.1
0.05

Figure 111-25 : Synthése graphique du Tableau 111-6 (barre d’erreur : écart maximum par rapport a la moyenne)

Rm

! Les valeurs d’E,p, et E,y sont données a titre indicatif car I’amorgage ne se fait pas dans les mémes conditions que sur
une éprouvette Kahn (présence d’une pré-fissure dans 1’entaille).
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3.1.2. Interprétation globale de I’allure des courbes

Toutes les courbes, excepté pour une éprouvette UFG 740 K RD (appelée UFG 740 K
RD1) et pour une éprouvette UFG 760 bis K RD (appelée UFG 760 bis K RD2), ont un sommet
« pointu » suivi d’une rapide chute de la contrainte nette. C’est le signe d’une propagation brutale
en debut de fissuration. Pour toutes ces éprouvettes, 1I’enregistrement vidéo confirme que la fissure
s’amorce, en fond d’entaille, au moment ou la contrainte maximale est atteinte. L’éprouvette UFG
740 K RD1 présente deux pop-in successifs (Figure I11-24-a)). Sur I’enregistrement vidéo, la
fissure s’est amorcée juste avant le premier pop-in. L’origine de ces pop-in n’est pas expliquée.
Enfin, la courbe relative a 1’éprouvette UFG 760 bis K RD présente un sommet arrondi.
L’enregistrement vidéo montre que 1’amorcage de la fissure a eu lieu au maximum de charge.

La Figure 111-24-d) montre que les éprouvettes de I’'UFG 780 prélevées selon RD ont une
propagation de fissure instable, puisque juste apres avoir atteint la contrainte maximale et amorcé
la fissure, la contrainte chute fortement et quasiment instantanément (passant de 335 a 62 MPa en
0,10s pour I’éprouvette RD1 et de 330 a 132 MPa en 0,10s pour I’éprouvette RD2, sans aucun
point de mesure entre les deux). Malgré le fait que les éprouvettes Kahn favorisent une
propagation de fissure stable, seules les éprouvettes UFG 780 prélevées dans le sens TD ont une
propagation stable. Ces essais de déchirure ductile confirment ainsi la propension de la nuance
UFG 780 a présenter des ruptures instables.

3.1.3. Etude des énergies d’amorgage et de propagation

Il est important de préciser que les valeurs de I’énergie de propagation des éprouvettes
UFG 780 prélevées dans le sens RD ne sont qu’une estimation. En effet, en raison de la chute
brutale de la contrainte aprés le maximum, il nécessaire de raccorder les deux parties de la courbe.
La Figure 111-26 montre deux raccords possibles : linéaire (traits pointillés bleus) ou triangulaire
(traits pointillés verts). Dans le Tableau I11-6, I’énergie de propagation de chacune de ces deux
éprouvettes a été calculée en utilisant un raccord linéaire (traits pointillés rouges sur la Figure I11-
24-d)) mais ce n’est qu’un estimateur et rien n’indique que ce soit le raccord le plus pertinent. Par
exemple, en utilisant un raccord triangulaire, I’énergie de propagation de I’'UFG 780 K RDI serait
de 0,11 J.mm? contre 0,21 J.mm? pour un raccord linéaire. Pour I'UFG 780 K RD2, I’énergie de
propagation passerait de 0,21 J.mm™ pour un raccord linéaire & 0,16 J.mm™ pour un raccord
triangulaire.

400
— UFG 780 K RD1

5
S 300 -
L
2 200 -
QL
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S
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0 T T 77;7777777 T
0 1 2 3 4 5
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Figure 111-26 : Illustration de deux raccords envisageables entre les deux parties de la courbes contrainte nette -
ouverture d’entaille pour 1I’éprouvette UFG 780 K RDI, traits en pointillés bleus : raccord linéaire, traits en pointillés
verts : raccord triangulaire
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A basse température de recuit, la fissure se forme pour une plus grande ouverture
d’entaille (Figure 111-25-b)), ce qui traduit une meilleure résistance a 1’amorgage de la fissure
(confirmée par la valeur de E,p, plus élevée sur 'UFG 740 que sur I’'UFG 780 : respectivement
0,23 J.mm™ et 0,14 J.mm™ en moyenne sur les quatre éprouvettes). La propagation de cette fissure
est aussi rendue plus difficile pour les basses tempeératures de recuit (Epop= 0,73 J.mm? sur I'UFG
740 contre Epop = 0,13 J.mm? sur 'UFG 780). De plus, les valeurs des contraintes nettes
maximales montrent que ces nuances sont trés sensibles a la présence d’une entaille. En effet, dans
le cas de ’UFG 740, la contrainte nette maximale atteinte est de 1’ordre de 385 MPa sur les
éprouvettes Kahn, contre 1010 MPa pour 1’éprouvette lisse. Cela est encore plus marqué sur la
nuance UFG 780 qui présente une contrainte nette maximale de 315 MPa, contre un Rm de 1270
MPa.

Ces tendances sont en accord avec une étude réalisée par Lacroix et al. sur la résistance a
rupture d’aciers a effet TRIP et DP [Lacroix, 2008]. lls ont notamment étudié I’amorgage et le
chemin de fissure prés des entailles d’éprouvettes a double entaille. Ils ont observé que la fissure
s’amorcait aux interfaces ferrite-martensite, de maniére similaire a la décohésion interfaciale
observeée, ici, sur les nuances UFG sur éprouvettes lisses et entaillées. 1ls expliquent la diminution
de I’énergie d’amorcage, quand la température de recuit augmente, par le fait que I’effet TRIP est
de plus en plus favorisé. Appliqué a notre étude, une plus grande quantité de martensite est formée
sur ’'UFG 760 que sur I’'UFG 740, le nombre de sites potentiels de germination de cavités, qui
conduiront a I’amorcage de la fissure, est donc plus important. Pour I'UFG 780, en raison de la
faible teneur en austénite retenue et de la présence de martensite, I’amorgage aux interfaces ferrite-
martensite est donc possible trés tot, dés le début de la déformation, ce qui explique la faible valeur
d’énergie d’amorcage. L’interprétation de la diminution de 1’énergie de propagation est plus
compliquée. Pour Lacroix et al., I’effet TRIP apporte un écrouissage supplémentaire en amont de
la pointe de fissure, augmentant fortement la résistance a la propagation de la fissure, par rapport a
des aciers classiques DP. Cela pourrait expliquer la chute de 1’énergie de propagation dans le cas
de I’'UFG 780, par rapport aux trois autres nuances car celle-ci ne présente quasiment aucun effet
TRIP.

Lors de I’analyse des résultats en traction simple, la nuance UFG 780 a été comparée aux
aciers DP en raison de son comportement mécanique similaire et d’une microstructure qui s’en
approchait. Toutefois, le Tableau 111-6 montre clairement qu’en ce qui concerne la ténacité, I’'UFG
780 ne se rapproche pas des aciers DP de type DP600 ou DP780. En revanche, un DP1200 (i.e.
avec une plus grande fraction volumique de martensite) pourrait se rapprocher du comportement
de I’'UFG 780.

3.2. Comportement sous sollicitations dynamiques

3.2.1. Résultats expérimentaux

Comme précisé dans le Chapitre Il, section 2.4., pour la famille d’aciers medium Mn UFG, les
essais de résilience Charpy n’ont été effectués que sur I’'UFG 760 bis, pour des raisons de
disponibilité de matiere et de temps (les essais Charpy ont en effet été réalisés réalisés en fin
d’études, au vu des résultats obtenus sur la famille d’aciers DT et abordés dans le Chapitre 1V).
L’objectif de ces essais est de déterminer la résilience de cette nuance, c’est-a-dire sa capacité a
absorber 1’énergie lors d’un choc, en fonction de la température, afin d’estimer notamment une
température de transition ductile/fragile. Pour rappel, afin d’assurer une rupture sans flambement a
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toutes les températures, deux largets ont été soudés dans le plan RD/TD et les éprouvettes Charpy
ont été ensuite usinées, doublant ainsi leur épaisseur (environ 2,4 mm; cf. Chapitre 2, section
2.4.). Pour simplifier la discussion, I’éprouvette globale sera appelée « spécimen » et les deux
éléments composant le spécimen seront appelés « éprouvettes ». Tous les spécimens testés ont
rompu. Pour chaque température d’essai, au moins un spécimen a été observé au MEB-FEG.
L’ensemble des résultats est présenté dans le Tableau 111-9. La Figure 111-27 présente la courbe de
transition ductile/fragile en fonction de la température d’essai.

Energie Mécanisme de
Tessai surfacique Type de rupture rupture
(°C) absorbée (macroscopique) (microgco ique)
(J.cm?) big
. i plate + quelques interfacial + facettes
UFG 760 bis C RD17 80 ! fissures de délaminage de clivage
. P interfacial + facettes
UFG 760 bis C RD16 -60 27 plate + délaminage de clivage
1 éprouvette : mixte
UFG 760 bis C RD15 -40 40 plate + délaminage + facettes de clivage
1 éprouvette : ductile
. i P mixte + quelques
UFG 760 bis C RD6 20 45 plate + délaminage facettes de clivage
UFG 760 bis C RD7 -20 39 plate + délaminage -
UFG 760 bis C RD8 -20 39 plate + délaminage -
UFG 760 bis C RD9 -10 47 biseau + délaminage -
. ) . P mixte + quelques
UFG 760 bis C RD10 10 43 biseau + délaminage facettes de clivage
UFG 760 bis C RD11 -10 57 biseau + délaminage mixte
UFG 760 bis C RD12 -10 47 biseau + délaminage -
UFG 760 bis C RD13 -5 52 biseau + délaminage ductile
UFG 760 bis C RD14 -5 52 biseau + délaminage -
UFG 760 bis C RD3 0 77 biseau + délaminage ductile
UFG 760 bis C RD4 0 59 slant -
UFG 760 bis C RD5 0 66 slant -
UFG 760 bis C RD1 22 88 slant ductile
UFG 760 bis C RD2 22 92 slant -

Tableau 111-9 : Résultats des essais de résilience Charpy et facies de rupture associés sur la nuance UFG 760 bis (- : non
observé au MEB-FEG, mixte : cupules ductiles développées a partir de microfissures interfaciales)
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Figure 111-27 : Evolution de I’énergie surfacique absorbée lors d’essais de résilience Charpy sur la nuance UFG 760 bis,
modélisation & Iaide de lois en tanh (Eu,s = A + B tanh (—=)) dont les paramétres sont donnés dans le tableau & droite
(un point correspond a un specimen)

Deux échantillons non déformés ont été observés aprés immersion (sans chargement
mécanique) a -80 et -40 °C afin de connaitre la microstructure initiale, avant 1’essai Charpy a ces
deux températures. La Figure 111-28-a) montre clairement qu’a -80 °C de la martensite est certes
présente, mais la grande majorité de I’austénite retenue ne s’est pas transformée en martensite sous
le simple effet de la température. A -40 °C, aucune trace de martensite n’est observée (Figure 1lI-
28-b)). Pour rappel, dans la section 1.3. de ce chapitre, un échantillon UFG 760 bis non déformé
avait été immergé a -60 °C et aucune trace de martensite n’y avait été observee. Le point M; est
donc compris entre -80 et -60 °C sur la nuance UFG 760 bis.

e i VYA B. >
Figure 111-28 : Microstructure observée au MEB-FEG, apres attaque Nital, sur la nuance UFG 760 bis immergée pendant
15mina)a-80°C,b)a-40°C

g 54

3.2.2. Interprétation

La Figure 111-27 suggére I’existence d’un plateau apparent sur I’énergie absorbée a rupture
entre -20 et -40 °C qui impliquerait, en premiére approche, la présence de deux transitions
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successives, par exemple une premiére transition rupture interfaciale/rupture ductile entre -20 °C
et la température ambiante, puis une seconde transition clivage/rupture interfaciale entre -80 et -40
°C. Cependant cette hypothése n’est pas en accord avec les fractographies réalisées au MEB, qui
montrent une transition depuis une rupture totalement interfaciale a -80 °C vers une rupture
totalement ductile a température ambiante (Figure 111-29).

La transition entre ces deux modes de rupture est douce. En effet, quand la température d’essai
diminue, des facettes interfaciales apparaissent au fond des cupules, signe que la rupture s’est
amorcée sur des microfissures (Figure 111-29-c) et d)). La rupture est alors ductile a fond
interfacial. Ces microfissures deviennent de plus en plus nombreuses et se propagent sur de plus
grandes distances au fur et a mesure que la température diminue jusqu’a ce que la rupture devienne
complétement interfaciale a -80 °C (Figure 111-29-a)), confirmant ainsi I’hypothése formulée a la
fin de la section 1.4.2. de ce chapitre. La longueur de propagation des microfissures semble liée au
nombre de facettes dans une cupule : plus la température diminue, plus le nombre de facettes
augmente et plus la distance de propagation sera longue.

Figure 111-29 : Facies de rupture sur éprouvettes Charpy, observés au MEB, sur la nuance UFG 760 bis pour différentes
températures, a) -80 °C, b) -60 °C, c) -40 °C, d) -20 °C, e) -5 °C, f) température ambiante
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Comme deux éprouvettes ont été soudées pour former un spécimen, 1’énergie déduite de
I’essai Charpy ne représente qu’'une valeur moyenne de I’énergie absorbée par ces deux
éprouvettes. De plus dans certains cas, les deux éprouvettes d’un spécimen ont des modes de
rupture différents (Figure 111-30). Afin de proposer une grandeur physique propre a chaque
éprouvette et non propre a chaque spécimen (permettant ainsi de tenir compte du comportement
specifique de chaque éprouvette), une réduction d’épaisseur a rupture au niveau de ’entaille a été
calculée suivant la formule :

Enp = AE / Egx 100

avec E I’épaisseur en fond d’entaille & rupture, Eo1’épaisseur en fond d’entaille initiale et
AE=Eq,-E.

Les épaisseurs initiale et a rupture ont été mesurées pour chaque éprouvette, a 1’aide des clichés
MEB et du logiciel d’analyse d’images ImagelJ. La Figure 111-32 met bien évidence la dispersion
des réductions d’épaisseur a rupture dans cette zone de transition. Un plateau intermédiaire entre -
60 °C et 0 °C est a nouveau clairement visible. Cela va dans le sens de I’existence de deux
transitions successives. A I’aide des clichés MEB, il est possible de proposer : une premiére
transition d’une rupture ductile vers une rupture ductile a fond interfacial, puis une seconde
transition d’une rupture ductile a fond interfacial vers une rupture totalement interfaciale (Figure
111-31).

Figure 111-30 : Facies de rupture observés au MEB sur le spécimen UFG 760 bis rompu a -40 °C, a gauche : éprouvette
ayant peu strictionné et a rupture majoritairement interfaciale, a droite : éprouvette ayant strictionné et a rupture
majoritairement ductile

a)
Figure 111-31 : Différents modes de rupture observés sur la nuance UFG 760 bis en fonction de la température d’essai,
a) rupture interfaciale (-80 °c), b) rupture ductile a fond interfacial (-40 °C), c¢) rupture ductile (22 °C)
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Figure I11-32 : Evolution de la réduction d’épaisseur & rupture (au niveau de ’entaille) d’éprouvettes Charpy en fonction
de la température sur la nuance UFG 760 bis (les 2 points alignés verticalement representent le E,,,, de chacune des deux
éprouvettes d’un spécimen)

L’étude plus en détail des fractographies montre 1’existence de quelques facettes de
clivage sur certaines éprouvettes rompues a partir de -20 °C et en dessous, en plus de la rupture
interfaciale (Figure 111-33). Toutefois, comme sur 1’éprouvette lisse UFG 760 bis sollicitée a -50
°C, en remontant les riviéres de clivage, il apparait que ces facettes s’amorcent a chaque fois aux
interfaces ferrite-austénite/martensite et non directement a I’intérieur du grain. Cela suggére que le
grain ne clive pas a partir d’un défaut qui lui serait intrinséque mais que ce clivage est induit par
les sévéres sollicitations aux interfaces entre ferrite et martensite. Les essais sur éprouvettes lisses
et entaillées avaient montré une possible compétition entre rupture interfaciale et clivage. Les
résultats obtenus avec les essais Charpy montrent clairement que le mode de rupture dominant a
basse température est la rupture interfaciale, le clivage n’étant qu’un mode de rupture secondaire
conséquent a cette rupture interfaciale.

Figure I11-33 : Mise en évidence du clivage sur 'UFG 760 bis, a) éprouvette Charpy rompue a -20 °C, b) éprouvette
Charpy rompue a -80 °C

La littérature présente peu d’études s’intéressant au comportement sous sollicitations
dynamiques d’aciers medium Mn UFG. Ces résultats peuvent tout de méme étre comparés a ceux
obtenus par Han et al. qui ont étudié la rupture d’éprouvettes Charpy sur un acier medium Mn Fe-
0,1C-7Mn-0,5Si, laminé & chaud puis a froid et recuit a 640 °C pendant 30 min [Han, 2017]. Cet
acier posséde une microstructure UFG mélant ferrite (50%) et austénite retenue (50%). Les auteurs
ont observé une transition depuis une rupture interfaciale aux joints de grains ferrite/martensite
vers une rupture ductile (avec quelques facettes de clivage) et estimé la température de transition
autour de -75 °C. Les modes de rupture sont similaires a ceux obtenus sur la nuance UFG 760
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bis, mis & part les facettes de clivage observées dés la température ambiante par Han et al., alors
qu’elles ne sont visibles qu’a partir de -20 °C sur 'UFG 760 bis. Le mode de rupture ductile a
fond interfacial n’a pas été spécifiquement évoqué par les auteurs. La plus large gamme de basses
températures investiguée par Han et al. (jusqu’a -196 °C), par rapport aux essais réalisés ici
(jusqu’a -80 °C) ne montre pas I’existence d’un autre mode de rupture a trés basse température.
Les auteurs ont aussi montré I’importance du LAF pour augmenter la résistance a la rupture du
matériau. En effet, la méme nuance, ayant simplement subi un LAC suivi d’un recuit intercritique
a 640 °C pendant 30 min, présente une rupture intergranulaire aux anciens joints de grains
austénitiques issu du LAC (ou ont ségrégé manganese, carbone et phosphore) et une température
de transition de -50 °C. Le LAF permet, en fait, de former de la martensite fortement déformée qui
va recristalliser pendant le recuit intercritique et ainsi faire perdre la mémoire de ces anciens joints
de grains austénitiques.

3.3. Synthese

Les essais de déchirure ont confirmé la faible résistance de la famille UFG a la présence
d’une entaille. L’UFG 780 a confirmé sa tendance a la rupture instable. Comme pour les autres
types d’essais, la température de recuit influence fortement le comportement en déchirure : son
augmentation entraine une diminution des énergies d’amorcgage et de propagation. Pour I’énergie
d’amorgage, cela s’explique par le fait que plus la martensite est présente pour de plus faibles
valeurs de déformation, plus le nombre d’interfaces potentielles sur lesquelles la fissuration peut
s’amorcer est important. Pour I’énergie de propagation, les raisons sont un peu moins claires mais
semblent étre encore une fois liées a la plus grande proportion de martensite quand la température
de recuit augmente.

Les essais Charpy ont mis en évidence l’existence de deux transitions successives
concernant les mécanismes de rupture : ductile/ductile a fond interfacial puis ductile a fond
interfacial/interfacial quand la température diminue.
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4. Synthese des travaux sur la famille UFG

4.1. Rappel des principaux résultats

Ce chapitre a tout d’abord mis en évidence la grande dépendance des propriétés
mécaniques de cette famille d’aciers medium Mn, a microstructure UFG, envers la température de
recuit. Cela s’explique par la déstabilisation progressive de I’austénite retenue quand la
température de recuit augmente, entrainant une perte de ductilité mais un meilleur écrouissage et
une plus grande résistance mécanique. L’étude de la résistance a la déchirure a montré que ces
aciers étaient trés sensibles a la présence d’une entaille. De plus, I’augmentation de la température
de recuit s’accompagne d’une forte diminution de la ténacité du matériau a la fois en amorgage et
en propagation de fissure. Enfin, sur éprouvettes entaillées, I’augmentation de la température de
recuit entraine une transition depuis une rupture stable vers une rupture instable.

Ce chapitre a confirmé I’existence d’instabilités plastiques, principalement la formation
d’une bande de Luders, comme évoqué dans le Chapitre I. 1l a été montré qu’elle était associée a
un phénoméne de vieillissement statique classique. Cette localisation de la déformation n’a lieu
gue dans le cas d’une microstructure initiale ferrite-austénite retenue et diminue avec
I’augmentation de la température de recuit. L’apparition rapide d’un effet TRIP, dés la sortie du
domaine élastique, pourrait permettre de supprimer ce plateau de Liders. Une légére sensibilité
négative a la vitesse de déformation a été constatée.

L’effet de la température d’essai a été étudié sur la nuance UFG 760 bis. A basse
température (-50 °C), cette nuance se rapproche de I'UFG 780 en raison de la déstabilisation de
I’austénite retenue. Au-dessus de la température ambiante, 1’écrouissage diminue fortement sans
pour autant que la ductilité augmente. La meilleure combinaison résistance-ductilité est atteinte a
température ambiante.

Comme les propriétés élastoplastiques, I’endommagement et la rupture a température
ambiante dépendent de la microstructure initiale. Ainsi deux sous familles peuvent étre dégagées
de ces analyses. D’une part, les trois nuances UFG 740, UFG 760 bis et UFG 760, qui possedent
une microstructure mélant austénite retenue et ferrite, présentent un fort délaminage ductile,
rompent de facon ductile, avec amorgage sur des inclusions, et ne s’endommagement quasiment
pas. D’autre part, la nuance UFG 780, composée majoritairement de ferrite et de martensite avec
quelques traces d’austénite retenue, ne délamine pas, présente une rupture majoritairement ductile
mais qui a été amorcée par de la fissuration interfaciale, comme le montrent les facettes lisses au
fond des cupules. L’endommagement est tres faible mais prés de la surface rompue des cavités
sont observées aux interfaces ferrite-martensite, signes de la décohésion interfaciale. Cette nuance
se rapproche du comportement des aciers DP. Ces conditions d’endommagement et de rupture se
retrouvent également sur la nuance UFG 760 bis sollicitée a -50 °C, en raison de la déstabilisation
plus précoce de I’austénite retenue. Sa microstructure est alors proche de celle de I’'UFG 780 a
température ambiante.

Enfin, 1’étude de la résilience de la nuance UFG 760 bis a mis en évidence 1’existence de
deux transitions successives. Quand la température d’essai diminue, une premiére transition depuis
une rupture ductile vers une rupture ductile a fond interfacial apparait. En diminuant encore la
température, une seconde transition rupture ductile & fond interfacial/rupture interfaciale se
manifeste. Quelques facettes de clivage ont aussi été observées. 11 a été montré qu’elles
s’amorgaient aux interfaces ferrite/martensite et résultaient donc des séveres sollicitations aux
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interfaces ferrite-martensite, plut6t que d’une sensibilité particuliere du grain de ferrite a la rupture
par clivage.

4.2. Possibles scénarios de rupture

Deux scénarios de rupture sont envisageables. lls dépendent de la résistance mécanique de
I’interface ferrite/seconde phase, et donc, comme pour le comportement élastoplastique, de la
stabilité de 1’austénite. Pour ces nuances, la seconde phase peut tout d’abord étre de la martensite
(présente avant déformation : UFG 780, ou formée trés rapidement en début de déformation par
effet SAM : UFG 760 bis L a -50 °C). Le contraste mécanique avec la ferrite va alors augmenter.
La seconde phase peut également étre de 1’austénite retenue dont une partie pourra se transformer
en martensite par effet TRIP (cas des nuances UFG 740, UFG 760 bis et UFG 760 rompues a
température ambiante), entrainant une dilatation et un fort cisaillement local.

Le premier scénario correspond a une rupture ductile classique, amorcée sur des inclusions. 1l est
observé par exemple sur les éprouvettes lisses et entaillées des nuances UFG 740, UFG 760 bis et
UFG 760, rompues a température ambiante, ainsi que sur les éprouvettes Charpy, rompues autour
de la température ambiante. Dans ce cas-13, la seconde phase est de la martensite formée par effet
TRIP. Aucun réel endommagement n’apparait et aucune décohésion aux interfaces
ferrite/martensite n’est mise en évidence.

Pour le second scénario, la rupture débute par la formation de microfissures aux interfaces
ferrite/martensite, clairement visibles en tant qu’endommagement sur I’UFG 780. Ensuite, ces
microfissures vont se propager avant de s’émousser pour conduire a une rupture ductile. A
1’échelle microscopique, des cupules ductiles a fond facetté sont observées (rupture ductile a fond
interfacial). Les essais Charpy ont montré que la distance de propagation des microfissures,
corrélée a la taille des fonds de cupules, augmentait quand la température diminuait. Ainsi, a
suffisamment basse température (autour de -80 °C sur les éprouvettes Charpy de I"'UFG 760 bis),
les microfissures amorcées aux interfaces ferrite/martensite ne s’émoussent plus. La rupture finale
n’est alors plus ductile a fond interfacial mais purement interfaciale.

4.3. Points clés a retenir et potentielles applications industrielles

Les deux points clés les plus importants de ce Chapitre 111 sont :
- la stabilité de I’austénite (et donc la sensibilité a la température de recuit) qui controle le
comportement mécanique du matériau
- la résistance a la fissuration des interfaces ferrite/seconde phase, qui controle le mode de
rupture du matériau (ductile/ductile a fond interfacial/interfacial)
Concernant une éventuelle production industrielle de cette famille d’aciers, les principaux
inconvénients sont :
- une forte dépendance des propriétés mécaniques envers la température de recuit
- une sensibilité a la présence d’une entaille ou d’une fissure
Pour rappel, les visées mécaniques fixées par ArcelorMittal étaient un Rm de 1000 MPa et un
allongement uniforme de 30%. Le critére de résistance est respecté par les quatre nuances. En
revanche, le critére d’allongement n’est jamais atteint. La nuance UFG 760 bis semble la plus
prometteuse (Rm = 1090 MPa et Ay = 28%) pour de futurs développements.
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Chapitre IV

Comportement plastique et
a rupture d’un acier medium
Mn a microstructure bimodale
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Ce chapitre s’intéresse au comportement mécanique et au comportement & rupture des
deux nuances de la famille DT 4 I’aide d’essais mécaniques similaires & ceux du Chapitre III.
L effet de la température d’essai sur le comportement mécanique et le comportement a rupture est
principalement étudié ici. Pour chaque région microstructurale, les modes de rupture, en fonction
de la température d’essai, sont caractérisés.

1. Comportement meécanique a température
ambiante

1.1. Comportement élastoplastique en traction uniaxiale

1.1.1. Caractéristiques mécaniques

Le comportement mécanique de la famille DT a d’abord été étudié en traction uniaxiale, &
température ambiante. La Figure V-1 présente les courbes contrainte nominale - allongement
relatif de chaque nuance en fonction de la direction de prélevement, ainsi qu’une comparaison
entre le DT 850 et le DT 900 pour des éprouvettes prélevées dans le sens RD. Comme pour la
famille UFG, les différentes grandeurs mécaniques et cinématiques issues de chacun de ces essais
sont regroupées dans le Tableau I1V-1.

Rpo2 Rm Ay Ayt Zoup Mom Rm x Ay

(MPa) | (MPa) | (%) | (%) | (%) | () | (MPa%)
DT 850 L RD1 570 715 23 34 43 1,05 16 450
DT 850 L TD1 620 740 21 28 41 1,01 15540
DT 900 L RD1 520 745 32 33 30 1,08 23840
DT 900 L TD1 560 750 28 29 32 1,00 21000
DT 850 L moy 595 730 22 31 42 1,03 16 060
DT 900 L moy 540 750 30 31 31 1,04 22 500
Cible mécanique - 800 30 - - - 24 000

Tableau V-1 : Caractéristiques mécaniques et cinématiques en traction uniaxiale (température ambiante, 5x10 s, en
vert : cible mécanique atteinte, en rouge : cible mécanique non atteinte)

L Pour rappel, le sigle DT se rapporte & la famille medium Mn basse densité & microstructure bimodale et est
une abréviation de Duplex (ferrite + austénite) TRIP.
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Figure IV-1 : Courbes contrainte nominale - allongement relatif de la nuance a) DT 850, b) DT 900, c) comparaison des
deux nuances pour une sollicitation suivant RD

1.1.1.a. Résultats généraux et comparaison avec les données de la littérature

Contrairement a la famille d’aciers UFG, ces résultats mettent en évidence la grande
robustesse de cette famille d’aciers vis-a-vis de la température de recuit. En effet, méme si, comme
pour la famille UFG, la résistance mécanique de la famille DT augmente avec la température de
recuit tandis que la limite d’élasticité diminue, les variations sont beaucoup plus minimes. Un écart
de seulement 20 MPa est observé entre le Rm moyen du DT 850 et celui du DT 900. De plus,
I’allongement a rupture est en moyenne le méme. Cette faible sensibilité a la température de recuit
s’explique par la présence en plus grande quantité d’aluminium, permettant d’ouvrir le domaine
intercritique [Suh, 2010]. Les variations de température de recuit auront donc un impact moindre
sur les variations de partition des éléments d’alliage et in fine sur la fraction d’austénite formée
pendant le recuit, puis d’austénite retenue a température ambiante. De facon cohérente,
I’augmentation de la température de recuit entraine une diminution de la réduction d’aire a rupture
(Znyp), puisque Rm augmente et I’allongement a rupture diminue. La plus faible valeur de Z,, pour
le DT 900 est en accord avec la rupture nette, sans chute notable de charge, observée sur les
courbes expérimentales (Figure 1V-1-b)).

La Figure 1\VV-1-a) montre un léger plateau de contrainte en sortie du domaine élastique sur
la nuance DT 850. Toutefois, son étendue reste faible et aucune instabilité plastique marquée de
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type Liiders n’apparait, contrairement a la famille UFG. Comme expliqué dans le Chapitre I,
section 3.2., cette absence de localisation de la déformation est due a la microstructure bimodale.

L’allure des courbes des deux nuances de la famille DT est totalement différente de celles
de Choi et al. [Choi, 2017], ainsi que de celles de Lee et al. [Lee, 2013-b]. Concernant 1’étude de
Choi et al., leur acier est moins riche en aluminium et contient du silicium (Fe-0,3C-6Mn- 3Al-
1,5Si, cf. Chapitre I, section 3.2.). lls observent un réel effet de la température de recuit sur le
comportement mécanique de leur acier (évolution similaire aux aciers UFG). De plus, ils observent
un effet TRIP pour les nuances recuites au-dessus de 800 °C, alors qu’aucun effet TRIP ne semble
avoir lieu sur les nuances DT (la stabilité de 1’austénite sera étudiée dans la sous-section 1.1.2. de
ce chapitre). Ces différences s’expliquent d’une part, par la plus faible teneur en aluminium
diminuant la taille de leur domaine intercritique, d’autre part, par la moins grande stabilité de leur
austénite retenue. Concernant 1’étude de Lee et al. [Lee, 2013-b], leur acier est également moins
riche en aluminium et contient du silicium (Fe-0.08C-6Mn-2Al-1.5Si-0.08V). Dans leur cas, la
transition élastoplastique est plus brutale et 1’acier est moins ductile mais plus résistant. Ces
comparaisons montrent la large gamme de comportements mécaniques possibles pour des aciers a
microstructure bimodale en fonction de la composition chimique.

L’étude microstructurale de la famille DT dans le Chapitre Il (section 1.3.) a montré que
les grains de ferrite d et les zones FG semblaient tous les deux percoler. Mais les fortes valeurs du
Rpo.2 suggéreraient que le « squelette » des zones FG assure I’essentiel de la résistance mécanique
(un acier ferrito-perlitique (grains d’une dizaine de micrometres) a un Ry, beaucoup plus faible,
autour de 430 MPa [Perlade, 2001]). La ferrite 8, quant a elle, contribuerait plus a la déformation,
sans pouvoir pour autant se déformer autant qu’elle en aurait la capacité. Ce raisonnement est
cohérent avec les résultats de Ryu et al. [Ryu, 2010] ainsi que ceux de Seo et al. [Seo, 2012], ou il
a été observé que dans le cas d’une microstructure bimodale, la déformation des gros grains de
ferrite était supérieure a la déformation moyenne macroscopique, et inversement pour les régions
FG.

Enfin, les coefficients de Lankford post-mortem, proches de 1, montrent que I’acier
présente une anisotropie en déformation négligeable.

1.1.1.b. Influence de la direction de prélévement sur le comportement mécanique

Concernant ’effet de la direction de prélévement, une certaine anisotropie est observée
pour les deux nuances. Les éprouvettes prélevées en TD ont de plus faibles allongements ultimes
et a rupture pour une résistance globale Iégerement plus élevée (cet écart reste toutefois minime,
inférieur a 5%) que les éprouvettes prélevées en RD. Cela est probablement lié & la structure en
bandes du matériau et a la morphologie des grains de ferrite , qui ont une forme d’ellipsoide dans
le plan RD/TD (suivant RD : plusieurs dizaines de micrometres, suivant TD : environ 5 um) et une
épaisseur trés fine suivant ND (environ 1um). Un simple raisonnement géométrique pourrait
permettre d’expliquer la rupture précoce des nuances sollicitées suivant TD. En effet, dans ce cas
(Figure 1V-2-b)), les bandes seraient sollicitées dans leur largeur, ce qui favoriserait une
décohésion des interfaces plus rapides et donc une rupture prématurée. A 1’inverse, dans le cas
d’une sollicitation suivant RD (Figure 1V-1-a)), les bandes seraient sollicitées dans leur longueur,
la déformation étant contrdlée par les bandes les plus dures, c’est-a-dire les bandes FG. Ainsi 8 se
déformerait moins rapidement et la décohésion interfaciale, si elle existe, serait plus tardive (cela
suppose que les interfaces 8/FG soient moins sensibles au cisaillement qu’a la décohésion). Ce
raisonnement utilisant un effet géométrique impliquerait également que les éprouvettes sollicitées
suivant RD soient plus résistantes que celles sollicitées suivant TD, or le contraire est observe. Il
ne permet donc pas d’expliquer la résistance légérement plus élevée des éprouvettes sollicitées
suivant TD. Cela met en avant I’importance de la répartition spatiale en 3D des constituants
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(grains de ferrite & et zones FG) pour comprendre le comportement mécanique de ces deux
nuances.

bande 6 D
a) b)

Figure V-2 : Structure en bandes schématique dans le plan RD/ND et superposition de la direction de sollicitation, a)
microstructure avant déformation dans le sens RD, b) microstructure avant déformation dans le sens TD (en rouge :
austénite retenue, en gris clair : ferrite 3, en blanc : ferrite o)

1.1.2. Stabilite de |’ austénite retenue

Les Figure IV-1 et Figure 1V-3 montrent un faible écrouissage des deux nuances DT 850
et DT 900, traduisant une absence d’effet TRIP donc une trés grande stabilité de 1’austénite
retenue. Cette interprétation est confirmée par les mesures DRX, réalisées avec une source Ko de
cobalt sur les éprouvettes rompues, a 1 cm de la zone rompue (Tableau IV-2). En effet, la méme
fraction d’austénite retenue est mesurée avant et aprés déformation jusqu’a I’allongement maximal
réparti. Cette grande stabilité est liée d’une part a la fine taille des grains austénitiques (de 1’ordre
du micrometre), d’autre part a leur enrichissement en éléments y-génes (mesurés a 7,6 pds% pour
le manganése, cf. Chapitre 1I, Tableau I1-5).

Toutefois, la courbe du DT 900 sur la Figure IV-3 semble montrer une reprise de
I’écrouissage, au-dela de 15% de déformation vraie, qui aurait pu étre due a un effet TRIP tardif.
Pour étudier cette hypothése, deux essais supplémentaires ont été réalisés et interrompus a 12% et
20% de déformation vraie, respectivement. Des mesures DRX ont ensuite été effectuées sur les
éprouvettes au centre de la zone utile et dans les deux cas, la fraction volumique d’austénite a été
mesurée autour de 31%, signe qu’effectivement aucun effet TRIP tardif n’a lieu. Une seconde
hypothése pourrait étre une réorientation des bandes d’austénite retenue qui ne sont pas
parfaitement alignées initialement par rapport a la direction de sollicitation et qui pourraient mieux
s’aligner pour de grandes déformations. Cette hypothése n’est pas confirmée par les observations
des micrographies MEB (qui seront présentées dans la section 1.3. de ce chapitre, par exemple
Figure 1V-14). Une troisieme hypothése pourrait étre une variation de la texture induite par la
déformation, rendant les grains d’austénite retenue plus difficiles a déformer a de plus hautes
déformations. Une solution pour vérifier cette derniére hypothése serait de faire des essais in-situ,
couplés & une analyse EBSD. Une derniére hypothése pourrait étre un maclage tardif de I’austénite
retenue en fin de déformation. Cette hypothése n’a toutefois pas été explorée.
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Figure 1V-3: Courbes d’écrouissage des deux nuances DT 850 et DT 900 pour une sollicitation suivant RD (traits
pointillés : critere de Considére)

DT 850 DT 900
Matériau non déformé 0,32 0,33
Matériau déformé
(hors zone de striction) 0,30 0,31

Tableau IV-2 : Fraction volumique d’austénite retenue mesurée par DX, avant et aprés déformation (traction uniaxiale a
température ambiante, & 5x10 s%), sur la famille DT, en fonction de la température de recuit

1.1.3. Sensibilité du comportement élastoplastique envers la vitesse de sollicitation

Des essais de traction simple supplémentaires a température ambiante ont été réalisés sur
la méme géométrie d’éprouvettes lisses (sens TD) pour la nuance DT 900, afin d’étudier la
sensibilité du matériau a la vitesse de sollicitation. Ces essais supplémentaires ont été réalisés a des
vitesses de déformation initiale respectives de 7,5x10° s et 7,5x10® s™ (encadrant ainsi la valeur
précédente de 5x10™ s™). Les résultats sont présentés dans la Figure I\V-4 et le Tableau 1V-3.

800
< 700 -
600 -
500 A
400 -
300 -
200 A
100 -

0

Contrainte nominale (MPa

Y

\ rupture hors

extensometre

— 75x10°s  TD3
-4 -1

— 5x10"'s’  TD1
R -3 -1

75x10°s TD2

0.1

0.2 0.3 0.4 0.5
Allongement relatif

Figure 1V-4 : Courbes contrainte nominale - allongement relatif sur la nuance DT 900 en fonction de la vitesse de

sollicitation imposée, sollicitation suivant TD
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Rp0,2 Rm Ag Autt Zrup Rpm Rm x Ayt
(MPa) | (MPa) | (%) (%0) (%0) ()| (MPa%)
DT 900 L TD3
7,5%10° s 550 760 29 30 32 1,01 | 21900
DT 900 L TD1
5x10"s™ (condition | 560 750 28 29 32 1,00 | 20300
standard)
DT 900 L TD2
75x10% s 580 760 35 41 38 1,08 | 25080

Tableau 1V-3 : Caractéristiques mécaniques en traction uniaxiale, en fonction de la vitesse de sollicitation

Aucune sensibilité de la contrainte d’écoulement a la vitesse ne semble se manifester. Les
allures de courbes sont tres similaires entre elles, les contraintes atteintes sont les mémes.
Toutefois, pour la vitesse de sollicitation la plus rapide (7,5x10° s), I’allongement & rupture est
plus élevé que pour les deux autres vitesses et I’écart entre Ay €t Ag est plus important. Seule une
éprouvette a été testée pour chaque condition, un essai supplémentaire & 7,5x10° s (voire & une
vitesse un peu plus élevée encore) aurait permis de vérifier cette tendance. L’observation des
modes de rupture macroscopique (présentés dans la section 1.3.) montrera qu’il existe une 1égere
différence quand la vitesse de sollicitation augmente.

1.2. Comportement en déchirure ductile

Les courbes contrainte nette (charge appliquée rapportée a la section initiale du ligament) -
ouverture d’entaille, issues des essais a rupture sur éprouvettes Kahn, sont présentées sur la Figure
IV-5'. La Figure IV-6 compare les résultats des essais de déchirure entre les quatre nuances de la
famille UFG et les deux nuances de la famille DT. L’aire sous la courbe, permettant d’accéder a
I’énergie d’amorcage (E,m) et a 1’énergie de propagation (Eyqp), a été calculée a I’aide de la
méthode des trapézes. Les énergies déduites de ces calculs sont rapportées dans le Tableau 1V-4,
avec la contrainte nette maximale atteinte lors de la déformation, pour chaque éprouvette sollicitée.

! La direction indiquée dans le nom d’une éprouvette Kahn désigne la direction de sollicitation. Ainsi DT
850 K RD désigne 1’éprouvette sollicitée suivant RD et dont la fissure s’est propagée suivant TD.
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Figure 1\VV-5 : Courbes contrainte nette - ouverture d’entaille de la nuance a) DT 850, b) DT 900 pour les deux directions
de préléevement, c) comparaison entre les quatre nuances UFG et les deux nuances DT pour une propagation de la fissure
dans le sens RD (donc une sollicitation suivant TD)
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Figure IV-6 : Comparaison des courbes contrainte nette - ouverture d’entaille entre les quatre nuances de la famille UFG
(en traits pointillés) et les deux nuances de la famille DT (en traits pleins) (propagation de la fissure suivant RD)
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Rmax Eam Eprop Etot
(MPa) | A.mm? | (3.mm? | (J.mm?

DT 850 K RD1 265 0,19 >099 | >1,18

DT 850 K TD1 240 0,22 >066 | >0,88

DT 900 K RD1 245 0,17 >066 | >0,83

DT 900 K RD2 250 0,15 >065 | >090

DT 900 K TD1 245 0,12 5053 | >065
DT 900 K TD2 240 0,16 5061 | >0,77 (,\Fjl';,“a) RRT:
DT 850 K moy 255 0,21 5083 | >1,04 730 0,35
DT 900 K moy 245 0,15 >061 | >0,79 750 0,33
UFG 740 K moy 385 0,23 0,73 0,96 1010 0,38
UFG 760 K bis moy 345 0,15 0,49 0,64 1090 0,32
UFG 760 K moy 350 0,18 0,39 0,56 1160 0,30
UFG 780 K moy 315 0,14 0,13 0,27 1270 0,25

Tableau I\V-4 : Comparaison de la contrainte nette maximale atteinte (Rax) et des énergies de déchirure des éprouvettes
Kahn, entre les différentes nuances DT et UFG (éprouvette RD : propagation de la fissure dans le sens TD, et

inversement)

Rimax Eam Eprop Erot Rm Rimax

(MPa) | O.mm? | 3.mm? | 3.mm? | (MPa) RmM

DP 600 [Dalloz, 2007] 239 0,30 0,65 0,95 635 0,37

DP 780 [Dalloz, 2007] 280 0,19 0,61 0,80 830 0,34
TRIP [Lacroix, 2008] - 0,13 0,13 0,26 - -

TWIP [Lorthios, 2011] 320 0,44 1,15 1,59 1120 0,29

Tableau V-5 : Synthése de quelques résultats de la littérature obtenus sur éprouvettes Kahn (ou similaires) pour d’autres
types d’aciers utilisés en automobile

! Les valeurs de I’énergie d’amorcage et de 1’énergie de déchirure sont données a titre indicatif car
I’amorgage ne se fait pas dans les mémes conditions que sur une éprouvette Kahn (présence d’une pré-
fissure dans ’entaille).
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Les courbes du DT 900 sont quasiment confondues. Cela montre la trés bonne
reproductibilité des essais sur éprouvettes Kahn. L’allure des courbes des nuances des nuances DT
850 et DT 900 est similaire, de méme que les valeurs d’E,m et Eqop, méme si la propagation de la
fissure semble toutefois un peu plus stable sur la nuance DT 850. Seule 1’éprouvette DT 850 K
RDI s’en écarte un peu. Cet écart est probablement d0 aux inhomogénéités microstructurales,
d’autant plus que cette éprouvette n’a pas été prélevée dans la méme région du larget que les autres
éprouvettes Kahn. Ainsi, comme lors des essais de traction uniaxiale, les deux nuances de la
famille DT ont des comportements proches concernant la résistance a la déchirure.

La comparaison des énergies totales moyennes montre que la famille DT présente une
meilleure résistance a la déchirure que la famille UFG. Les valeurs d'E,,, sont certes similaires
mais les nuances de la famille DT ont une meilleure résistance a la propagation de fissure. En
effet, le DT 850 est supérieur a toutes les nuances UFG et le DT 900 présente une énergie de
propagation intermédiaire entre I’'UFG 740 et ’'UFG 760 bis. De plus, la différence d’allure de
courbe entre les nuances DT et les nuances UFG montre qu’il faut une contrainte plus forte pour
amorcer la rupture sur ces derniéres mais que cette amorce se déclenche pour une plus faible
ouverture d’entaille (Figure 1V-5-c)). Enfin, le rapport Ry./Rm montre que les nuances de la
famille DT sont a peu pres autant sensibles a la présence d’une entaille que les nuances de la
famille UFG.

A température ambiante, les deux nuances de la famille DT ont montré de grandes
similitudes que ce soit en traction simple ou lors d’essais de déchirure ductile sur éprouvettes
Kahn. La section suivante va étudier, a I’aide de fractographies et de coupes d’endommagement,
les modes de rupture de ces deux nuances et déterminer ainsi si ces deux nuances ont également un
comportement a rupture similaire a température ambiante.

1.3. Analyse physique de la rupture a tempeérature ambiante

1.3.1. Etude des facies de rupture

1.3.1.a. Essais de traction simple

L’observation a 1’ceil nu des faciés de rupture montre une rupture plate pour toutes les
éprouvettes DT 900 testées & 5x10™ s™. Pour 1’éprouvette DT 850 L RD, la rupture est de type
slant et pour I’éprouvette DT 850 L TD, la rupture est en biseau dans la largeur. Sur le DT 900,
I’augmentation de la vitesse de sollicitation entraine une transition depuis une rupture plate (essais
a 7,5x10™ et 5x10™ s™) vers une rupture slant (essai a 7,5x10° s, corrélé a un allongement &
rupture plus élevé).

Les éprouvettes ont ensuite été observées avec un MEB LEO 1450 VP a pointe tungstene,
sous une tension d’accélération de 10 kV et un courant de sonde de 50 pA. Comme pour la famille
UFG, un fort délaminage dans des plans perpendiculaires a ND est observé, avec des fissures
partant des extrémités de I’éprouvette pour se rejoindre en son centre (Figure 1V-7-a) et b)). Ce
délaminage disparait pour une plus grande vitesse de déformation (Figure IV-7-c)). La Figure 1\V-8
montre que ce délaminage est ductile.
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a) b) c)
Figure IV-7 : Facies de rupture macroscopiques sur éprouvettes lisses, observés au MEB, sur les nuances a) DT 850, b)
DT 900 sollicitée & 510 s%, ¢) DT 900 sollicitée & 7,5x107° s

' T A RN U 8
b A A1\ f i

Figure 1V-8 : Faciés de rupture observé au MEB sur éprouvettes lisses, mise en évidence du délaminage ductile sur la
nuance DT 900

L’étude a I’échelle microscopique des surfaces rompues montre que la rupture est ductile
(Figure 1V-9). Aucune différence n’est observée en fonction de la direction de sollicitation de
1I’éprouvette, ni en fonction de la vitesse de sollicitation. Cependant, quelques facettes de clivage
sont observées sur le DT 900 (Figure 1V-10), alors qu’aucune facette de clivage n’a été remarquée
sur le DT 850. La taille de ces facettes est de 1’ordre d’une vingtaine de micrométres en longueur,
pour environ 5 pum de largeur, ce qui correspond a la taille des grains de ferrite . Aucune facette
de clivage ayant une taille de quelques micrométres n’a été observée (ces facettes auraient pu étre
associées a du clivage dans la ferrite o des régions FG {a + vy}). Ainsi ce clivage serait
uniquement lié aux grains de ferrite 3.

3 b)
Figure 1VV-9 : Faciés de rupture observés au MEB sur éprouvettes lisses (prélevées dans le sens TD), mise en évidence de
la rupture ductile sur les nuances a) DT 850, b) DT 900
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Figure 1V-10 : Facies de rupture observés au MEB sur éprouvettes lisses (prélevées dans le sens TD), mise en évidence
de I’existence de facettes de clivage sur la nuance DT 900

1.3.1.b. Essais de déchirure ductile

Comme pour les éprouvettes lisses, 1’étude des fractographies des éprouvettes Kahn a été
faite sur un MEB LEO 1450 VP. Pour les deux aciers, du délaminage ductile est observé. Il est
plus marqué sur les éprouvettes dont la fissure se propage dans le sens RD que sur celles avec une
fissure se propageant dans le sens TD (Figure 1V-11). A plus fort grandissement, la rupture est
majoritairement ductile. Toutefois, des facettes de clivage sont également observées sur les deux
nuances mais en plus grand nombre sur le DT 900, avec des tailles similaires aux facettes
observées sur éprouvettes lisses (20-40 pum, Figure IV-12). Leur densité en nombre est plus
importante que pour les essais de traction simple (environ deux fois plus). La rupture par clivage
étant principalement pilotée par la contrainte principale, la premiére hypothese pouvant expliquer
le plus grand nombre de facettes pourrait étre que la contrainte principale atteinte en pointe de
fissure sur les éprouvettes Kahn est beaucoup plus élevée que celle atteinte sur les éprouvettes
lisses. Cette estimation de la contrainte critique de clivage pourrait étre effectuée par des calculs
par élements finis sur les deux géométries d’éprouvettes. Toutefois, cette estimation est tres
difficile a réaliser car il est impossible de savoir a quel moment précis de I’essai le clivage s’est
déclenché. En effet, la seule observable disponible est la courbe macroscopique contrainte-
déformation et ’amorce du clivage n’y est pas visible. Dans un second temps, puisque la triaxialité
des contraintes tend également a favoriser le clivage, le fait que celle-ci soit plus élevée sur une
éprouvette Kahn que sur une éprouvette lisse va dans le sens d’un plus faible nombre de facettes
sur ces dernieres.

200um TS

a) b)
Figure 1V-11 : Faciés de rupture a I’échelle macroscopique sur éprouvettes Kahn, observés au MEB, sur les nuances a)
DT 900, propagation de la fissure dans le sens TD, b) DT 900, propagation dans le sens RD
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Figure I\V-12 : Faciés de rupture a I’échelle microscopique sur éprouvettes Kahn, observés au MEB, sur les nuances a) DT
850, b) DT 900

Comparée a la famille UFG, la famille DT présente des énergies de déchirure similaire a celles des
nuances UFG 740 et UFG 760 bis, malgré un mode de rupture assez différent, puisque les nuances
DT 850 et DT 900 présentent des facettes de clivage. Cela, associé au fait que la propagation de
fissure est stable, laisse a penser que ce clivage ne joue qu’un role secondaire, a température
ambiante, dans la rupture des éprouvettes Kahn DT.

1.3.2. Etude de |’endommagement

Cette étude s’est focalisée uniquement sur I’endommagement dans les éprouvettes lisses.
Elle a été réalisée sur un MEB-FEG FEI Nova NanoSEM 450, sous une tension d’accélération de
5 kV. Le protocole de préparation des échantillons a été le méme que pour la famille UFG (cf.
Chapitre 111, section 1.4.1)

Comme pour la famille UFG, aucun endommagement généralisé dans le volume n’a été
observé et ce, pour les deux nuances de la famille DT. Sur chacune, de la martensite est observée
sous la surface rompue, signe qu’un effet TRIP local a eu lieu en raison des fortes sollicitations
dans cette région (Figure 1V-13-a)). Toutefois, en s’¢éloignant de la surface rompue, au-dela de 50
pm, la martensite n’est plus observée. Prés de la surface rompue, deux sortes d’endommagement
apparaissent, chacun dans une faible proportion.

Premiérement, des fissures longitudinales sont observées aux interfaces entre les régions FG et la
ferrite & (Figure 1V-13-b)), elles peuvent aller jusqu’a 100 pm sous la surface rompue. Comme
évoqué dans le Chapitre I, section 3.3. Choi et al. ont également observé des fissures
longitudinales, soit dans les bandes de ferrite §, soit aux interfaces entre les bandes de ferrite o et
les zones FG [Choi, 2017]. Ils les ont associées a du clivage (« cleavage-like cracks ») car celui-ci
a lieu au niveau de bandes de ferrite orientées dans le plan {100} (plan associé au clivage de la
ferrite). Leur interprétation reste ambigué d’autant plus qu’un essai interrompu juste avant la
rupture n’a pas permis de mettre en évidence de traces de clivage, mais uniquement des cavités
d’endommagement. Ils pensent donc que ces « cleavage-like cracks » sont une conséquence de la
rupture du matériau et non une des causes menant a cette rupture. Ici, les fractographies ont montré
que les fissures de délaminage étaient clairement ductiles (Figure I1V-8). Elles résultent
probablement de la différence de déformabilité entre la ferrite & (molle) et les zones FG (dures, cf.
Chapitre 11, Tableau 11-7). Un cisaillement des interfaces entre ces deux régions microstructurales
pourrait alors conduire a cette rupture ductile.

Deuxiemement, dans les zones FG, quelques cavités localisées aux interfaces ferrite/martensite
sont visibles (Figure IV-14). Elles se situent sous la surface rompue, dans les 20 premiers
micrometres. Ces cavités résultent de la décohésion progressive entre les deux phases de la région
FG lors de la déformation. En effet, tant que localement la déformation n’est pas suffisamment
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élevée pour que l’austénite retenue se transforme en martensite, les grains de ferrite o et
d’austénite vont se déformer de facon similaire. Mais pour de plus grandes déformations,
’austénite retenue va se transformer en martensite. A ce stade, la martensite fraiche est enrichie en
carbone et manganése et a sans doute hérité des dislocations formées préalablement dans
I’austénite pendant la déformation, elle est donc trés dure. Méme si la ferrite s’est également
écrouie, il est légitime de penser que la martensite fraiche est plus dure que la ferrite écrouie. En
conséquence, sa déformabilité est moindre que celle de la ferrite. Ce contraste de déformabilité
explique que parfois une décohésion a I’interface ferrite/martensite va s’amorcer, conduisant a la
formation des cavités observées. Ce second type d’endommagement est similaire a celui observé
sur les aciers DP, toutefois, le nombre de cavités observés est nettement moins important [Dalloz,
2007]. Choi et al. ont également observé ce second type d’endommagement aux interfaces
ferrite/martensite [Choi, 2017]. Cependant, aucune micrographie avec une vue d’ensemble n’a été
présentée et les auteurs n’ont pas mentionné la densité de cavités observées dans leur acier.

Ce faible endommagement est confirmé par la tres fine bande de localisation formée juste avant la
rupture (quelques micrometres, cf. la fleche blanche sur la Figure 1V-14-b)).

) BETDET 3 b) :
Figure 1V-13 : Micrographie MEB, apres attaque Nital, sur la nuance DT 900 a) martensite prés de la surface rompue,
pas d’endommagement, b) fissures longitudinales

Figure 1\VV-14 : Micrographies MEB, aprés attaque Nital, sur les nuances a) DT 850, b) DT 900 (cercle rouge : cavité,
fleche blanche : fine bande de localisation)

1.4. Synthése

L’étude des nuances DT 850 et DT 900 en traction uniaxiale et en déchirure ductile montre
qu’elles présentent des propriétés mécaniques similaires. Ainsi, contrairement a la famille UFG,
cette famille parait peu sensible & la température de recuit. En traction simple, aucun effet TRIP
généralisé n’est mis en évidence, signe de la trés grande stabilité¢ de 1’austénite retenue issue du
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recuit intercritique. En raison de la structure en bandes du matériau, une Iégére anisotropie est
présente. Enfin, cette famille semble beaucoup moins propice a la localisation de la déformation
(bande de Liders et bandes PLC) que la famille UFG. Comparée a la famille UFG, la famille DT
présente une meilleure résistance a la déchirure ductile, avec notamment une meilleure résistance a
la propagation de la fissure.

L’étude des fractographies sur éprouvettes lisses et éprouvettes Kahn montre que la
rupture des deux nuances est essentiellement ductile. Une sensibilité au clivage est toutefois
constatée avec la présence de facettes de clivage de plusieurs dizaines de micrometres, associées a
la ferrite 8. Cette sensibilité au clivage est principalement présente sur le DT 900. Enfin I’étude de
I’endommagement sur éprouvettes lisses montre I’existence de martensite localement prés de la
surface rompue. Un tres léger endommagement est observé dans les premieres dizaines de
micrometres sous la surface rompue et non dans tout le volume. Il se traduit soit par la présence de
fissures longitudinales (associées au délaminage) aux interfaces entre les bandes de ferrite o et les
bandes FG ; soit par I’existence de cavités dans les zones FG aux interfaces ferrite-o/martensite, en
raison de la différence de ductilité entre ces deux phases (décohésion interfaciale).

Méme si aucune des deux nuances n’atteint la cible mécanique fixée (Rm =800 MPa, Ay =
30%), elles en sont trés proches (1’allongement uniforme est méme atteint sur le DT 900), alors
qu’aucun effet TRIP n’a eu lieu. Cela laisse penser que si on arrivait a déclencher un effet TRIP
(en déstabilisant 1égérement 1’austénite), la cible mécanique serait alors aisément atteinte. De plus,
par rapport a la famille UFG, la famille DT présente deux atouts importants pour une production
industrielle : une faible sensibilité a la température de recuit et ’absence d’instabilités plastiques,
ainsi qu’un inconveénient : la présence de clivage.

A partir de ce constat, il semble intéressant de faire des essais a plus basse température,
d’une part pour déstabiliser 1’austénite retenue et « forcer » I’apparition d’un effet TRIP, d’autre
part pour mieux étudier la sensibilité au clivage des deux nuances de la famille DT et découvrir les
mécanismes de rupture mis en jeu a plus basse température.
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2. Comportement mécanique a basse température

Afin d’étudier le comportement élastoplastique et a rupture de la famille DT a basse
température, des essais de traction uniaxiale ont été réalisés sur la nuance DT 850 & -20 et -50 °C
ainsi que sur la nuance DT 900, a -50 °C. A ces trois essais s’ajoutent deux essais supplémentaires
sur le DT 900 (nuance pour laguelle il semble le plus facile de déstabiliser 1’austénite retenue),
visant a étudier la stabilité thermodynamique de I’austénite retenue :

- essai 1 : immersion pendant 15 min d’une éprouvette lisse dans un bain d’azote liquide et
d’éthanol a -60 °C puis rupture de 1’éprouvette en traction uniaxiale a température ambiante
(appelé DT 900 L -60/Tamb)

- essai 2 : immersion pendant 15 min d’une éprouvette lisse dans un bain d’azote liquide a
-196 °C puis rupture de 1’éprouvette en traction uniaxiale a température ambiante (appelé DT 900
L -196/Tamb)

- 7 T4 7 - T4 7 - 7 Y _4 _l
Au total, cing éprouvettes ont donc été testées. Tous les essais ont été réalisés a 5x10 s pour
permettre une comparaison pertinente avec les essais a température ambiante. Aucun essai n’a été
doublé afin d’économiser la matiére disponible.

2.1. Résultats mécaniques

Les résultats de ces différents essais sont présentés sur la Figure 1\V-15 et les caractéristiques
mécaniques associées dans le Tableau I1V-6.

1200 ) 1200 T
. 5x10 s R 5x10 s
< 1000 - < 1000 - \
= 2 rupture
E 800 - Z l § 800 ~
E 600 A rupture § 600 -
‘°§J 400 4 .“C;’- 400 - ——DT 900 L -196/Tamb
g ——DT850L-50°C | 'S ——DT 900 L -60/Tamb
é 200 A ——DT850L-20°C § 200 - ——DT900L-50°C

0 ——DT 850 L Tamb 0 ——DT 900 L Tamb
0 0.1 0.2 0.3 0.4 0 0.1 0.2 0.3 0.4
Allongement relatif Allongement relatif
a) b)

Figure 1\VV-15 : Courbes contrainte nominale - allongement relatif en fonction de la température d’essai sur les nuances a)
DT 850, b) DT 900 (éprouvettes prélevées dans le sens RD)
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Rpo.2 Rm Ay Auie

(MPa) (MPa) (%) (%)

DT 850 L -50 °C 650 955 34 34
DT 850 L -20°C 625 810 35 35
DT 850 L Tamb 570 715 23 34
DT 900 L -196/ Tamb 470 1000 11 11
DT 900 L -60/Tamb 560 760 33 33
DT 900 L -50 470 1065 12 12

DT 900 L Tamb 520 745 32 33
Cible - 800 30 -

Tableau V-6 : Evolution des caractéristiques mécaniques en traction uniaxiale (en vert : cible mécanique atteinte, en
orange : proche de la cible mécanique, en rouge : cible mécanique non atteinte ; les caractéristiques mécaniques de
chaque nuance a température ambiante sont rappelées en italique)

Alors qu’a température ambiante, le DT 850 et le DT 900 avaient des comportements
mécaniques proches, les deux nuances présentent de fortes différences quand elles sont sollicitées
a de plus basses températures.

Sur le DT 850, que ce soit a -20 ou -50 °C, I’allure de la courbe contrainte-déformation est
une « amélioration » de celle obtenue a température ambiante : les caractéristiques mécaniques
sont meilleures (augmentation du Rm de 200 MPa sans perte de ductilité, la cible mécanique est
atteinte dans les deux cas). L’allure de la courbe ressemble fortement a celle obtenue par Lee et al.
a température ambiante, méme si leur medium Mn est différent (présence de silicium et de
carbures de vanadium, cf. Chapitre | Figure 1-20) [Lee, 2013-b]. L’augmentation de la capacité
d’écrouissage avec la diminution de la température d’essai s’explique par la plus forte
déstabilisation de l’austénite retenue. L’austénite va ainsi se transformer plus facilement en
martensite pendant la déformation par effet TRIP.

Sur le DT 900 sollicité a -50 °C, le trés fort écrouissage et la chute de 1’allongement a
rupture (seulement 11%) montrent qu’ici I’austénite est trés fortement déstabilisée. Alors que sur
le DT 850 sollicité a -50 °C, la déstabilisation de cette austénite se faisait progressivement, sur le
DT 900 sollicité a -50 °C, la cinétique de transformation de 1’austénite en martensite par effet
TRIP est trés rapide et explique 1’allure générale de la courbe. Cela est confirmé par des mesures
DRX, réalisées avec une source Ka de cobalt sur chaque nuance a 1 cm de la zone rompue, qui
donnent une fraction volumique d’austénite retenue de 7%, soit une transformation des trois-quarts
de I’austénite retenue présente initialement, pour une déformation finale de 12%. La diminution du
Rpo2 & -50 °C (470 MPa contre 520 MPa a température ambiante) est inhabituelle. Comme pour
I’UFG 760 bis, elle pourrait étre due a un effet SAM. La plus faible stabilité¢ de 1’austénite retenue
du DT 900 par rapport a celle du DT 850 pourrait s’expliquer par la plus grande taille des grains
austénitiques dans le DT 900 (cf. Chapitre Il, Figure 11-5-a) et b)). Une autre raison pourrait étre
une différence de chimie des grains d’austénite retenue (moins d’éléments y-genes dans 1’austénite
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du DT 900 par exemple), mais comme évoqué dans le Chapitre Il, il n’a pas été possible de la
déterminer précisément.

Concernant les deux essais supplémentaires sur le DT 900, I’essai 1 (immersion a -60 °C
puis essai a température ambiante) donne la méme courbe contrainte-déformation que pour un
essai effectué directement a température ambiante. L’essai 2 (immersion a -196 °C puis essai a
température ambiante) révele un fort écrouissage et une forte résistance, accompagnés d’une chute
de la ductilité. La Figure 1V-16 montre une micrographie aprés attaque Nital de la zone FG d’un
échantillon DT 900 immergé dans de 1’azote liquide. La martensite y est clairement visible,
toutefois de 1’austénite résiduelle est encore observée, signe de sa grande stabilité thermique. Ces
deux essais révélent ainsi qu’a -60 °C, I’austénite est thermiquement stable. Son point M; est donc
compris entre -60 et -196 °C et son point M est inférieur & -196 °C. Ainsi, dans le cas de I’essai
réalisé a -50 °C, la transformation de 1’austénite retenue en martensite est uniguement assistée par
la sollicitation mécanique.

-',h BT (Y
austénite retenue —h“ '{&vg

o’ d-a .:.*v:él:

N L w
r I l“ p<_ ferrite a
) ';- 5-“'

N 2pm ’ .‘.“. x’
T N > O ona gt 5 F
Figure 1V-16 : Microstructure observée au MEB-FEG, aprés attaque Nital, sur la nuance DT 900 immergée pendant 30
min dans 1’azote liquide (ferrite o : gris sombre, austénite retenue : gris, martensite : aiguilles en gris clair, échantillon
non déformé)
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2.2. Analyse physique de la rupture a basse température

Dans la section 1.3. de ce chapitre (analyse physique de la rupture a température
ambiante), les faciés de rupture avaient été présentés avant les résultats sur I’endommagement. Ici,
le choix a été fait de présenter en premier I’endommagement car il aidera ensuite a I’interprétation
des fractographies.

2.2.1. Etude de I’endommagement

Cette étude a été réalisee sur un MEB-FEG FEI Nova NanoSEM 450.

Que ce soit pour I’essai a -20 °C ou I’essai a -50 °C, I’endommagement de la nuance DT
850 est minime, similaire a celui observeé aprés les essais a température ambiante (Figure 1V-17).

En revanche, 1’étendue de I’endommagement sur le DT 900 est totalement différente de
celle a température ambiante. En effet, macroscopiquement de grandes fissures paralléles a la
surface rompue sont mises en évidence (Figure 1V-18-a)). Elles semblent se former dans la ferrite
0, avant de se propager dans les zones FG pour rejoindre une autre fissure formée dans une autre
bande de ferrite & (Figure 1V-18-b) et c)). Ces grandes fissures pourraient donc correspondre a des
fissures de clivage secondaires n’ayant pas conduit a la rupture du matériau. A ces larges fissures
s’ajoutent, comme a température ambiante mais en plus grand nombre, la présence de cavités, dans
les zones FG, aux interfaces ferrite/martensite ou dans les bandes de martensite, ex-bandes
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austénitiques (Figure 1V-19). Comme pour la famille UFG, cette décohésion interfaciale est liée a
la différence de comportement mécanique entre la ferrite et la martensite fraiche. Aucune fissure
longitudinale n’est observée sur le DT 900 rompu a -50 °C, signe de ’absence de délaminage
(Figure 1V-21-c)). A température ambiante, ce délaminage résultait de la séparation des interfaces
entre la ferrite & et les zones FG et était en compétition avec la décohésion interfaciale ferrite
a/martensite fraiche (formée pour des niveaux de déformation élevés). A -50 °C, comme
I’austénite retenue est moins stable, elle va se transformer en martensite pour de plus bas niveaux
de déformation. Ainsi, on déforme plus tot des zones FG ferrite o/martensite fraiche. Comme on
est a plus faible déformation, la ferrite a n’est pas encore trés écrouie et le contraste mécanique
entre celle-ci et la martensite fraiche est donc plus important. La décohésion interfaciale serait
alors favorisée, aux dépens du délaminage entre les bandes de ferrite & et les zones FG. A -50 °C,
la nuance DT 900 se rapproche en cela de I’endommagement d’un acier DP780 (plus bas Rm), de
par le type d’endommagement et la densité en nombre de cavités [Dalloz, 2007].

Figure IV-18 : Micrographies MEB sur la nuance DT 900 rompue a -50 °C a) vue générale, b) et ¢) mise en évidence des
larges fissures de clivage
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Figure 1V-19 : Micrographies MEB sur la nuance DT 900 rompue & -50 °C a) cercle rouge : cavités aux interfaces
ferrite/martensite, cercle bleu : cavité dans la martensite, b) cavité dans une bande de martensite et petite fissure de
clivage dans la ferrite

2.2.2. Etude des faciés de rupture

2.2.2.a. Observations a 1’échelle macroscopique

L’observation directement a 1’ceil des faciés de rupture montre une rupture plate pour les
cing éprouvettes, exceptée celle du DT 850 rompue a -20 °C, ou la rupture est en slant.

Les éprouvettes ont ensuite été observées sur un MEB LEO 1450 VP.
Macroscopiquement, du délaminage est toujours observé sur la nuance DT 850 que ce soit aprés
sollicitation a -20 ou -50 °C, mais le nombre de fissures est moins important et leurs profondeurs
plus faibles qu’a température ambiante (Figure 1\V-20-a) et b)). Les fissures de délaminage partent
toujours des extrémités pour se rejoindre & mi largeur de I’éprouvette. A ’inverse, sur le DT 900
rompu a -50 °C, plus aucun délaminage n’apparait (Figure 1\VV-20-c)). Cela est cohérent avec
1’étude de I’endommagement, puisque sur le DT 900 rompu a -50 °C aucune fissure longitudinale
n’a été observee.

) b) )
Figure IV-20 : Faciés de rupture sur éprouvettes lisses, observés au MEB, sur les nuances a) DT 850 rompue a -20 °C, b)
DT 850 rompue a -50 °C, ¢) DT 900 rompue a -50 °C

2.2.2.b. Observations a I’échelle microscopique

A plus fort grandissement, sur le DT 850 rompu a -20 °C, la rupture est majoritairement
ductile mais quelques facettes de clivage sont observées (Figure 1V-21-a)) en quantité similaire au
cas du DT 900 rompu a température ambiante. A -50 °C, le nombre de facettes de clivage
augmente encore, ce qui parait logique puisque la température d’essai a diminué. Malgré tout, la
rupture est toujours principalement ductile (Figure 1V-21-b)). En revanche, le DT 900 rompu a
-50 °C ne présente plus aucune trace de rupture ductile, mais un comportement complétement
fragile (Figure 1V-21-c)). Sur cette éprouvette, deux types de rupture sont observés. Le premier
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correspond a des facettes de clivage de 1’ordre de la dizaine de micrométres (comme a température
ambiante), vraisemblablement associées aux grains de ferrite 6. Le second mode de rupture se
caractérise par des facettes lisses, sans « riviére de clivage ». Ces facettes ont une taille de 1 ou 2
micrometres, ¢’est-a-dire la méme taille que les grains des zones FG. Ce second mode de rupture
est donc associé aux régions FG. Il pourrait s’agir de rupture interfaciale (entre la ferrite o et la
martensite fraiche) ou de rupture intergranulaire (entre les ex-joints austénitiques ou entre les
joints de grains de ferrite o). Dans la sous-section précédente (2.2.1.), il a été montré que
I’endommagement dans les zones FG résultait de la décohésion interfaciale. La rupture est donc, a
priori, interfaciale dans les zones FG, sur le DT 900 rompu & -50 °C.

Enfin, I’analyse de 1’éprouvette rompue a température ambiante aprés immersion dans
I’azote liquide (essai 2) montre des facettes de clivage associées a la rupture des grains de ferrite 6
(Figure 1V-21-d)). En revanche, pour les régions FG, la forme des cupules (ductile mais avec des
facettes interfaciales au fond des cupules) montre qu’elles se sont formées par une microfissure
interfaciale puis ont évolué vers une rupture ductile. La rupture est donc mixte dans ces régions.

Figure IV-21 : Faciés de rupture sur éprouvettes lisses (prélevées dans le sens TD), observés au MEB, sur les nuances a)
DT 850 rompue a -50 °C, b) DT 850 rompue a -20 °C, c¢) DT 900 rompue a -50 °C, d) DT 900 rompue a température
ambiante aprés immersion dans I’azote liquide

2.2.3. Potentielles origines du clivage dans la ferrite o

Que ce soit sur le DT 850 ou le DT 900 et peu importe la température d’essai, il n’a pas
¢été observe de facette de clivage avec une taille de ’ordre du micrometre (taille d’un grain de
ferrite o dans les régions FG). Cela implique que le clivage n’est associé¢ qu’a la ferrite 3. Ce
résultat n’est pas du tout intuitif. En effet, les mesures de microdureté Vickers a température
ambiante ont montré que la ferrite § était plus molle que les régions FG (Chapitre 11, Tableau 11-7).
Elle devrait donc se déformer plus facilement. La contrainte subie par les grains de ferrite & devrait
étre alors inférieure & la contrainte macroscopique. Or, a -50 °C, la contrainte vraie macroscopique
a rupture est de 1190 MPa pour le DT 900, ce qui implique que la contrainte critique de clivage de
la ferrite & serait inférieure ou égale a 1190 MPa. C’est une valeur trés faible, puisque la contrainte
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critique de clivage est par exemple autour de 2000 MPa dans un acier ferrito-bainitique [Tankoua,
2014]. Pour étudier I’état de déformation dans la ferrite 6 du DT 900 rompu a -50 °C, des
cartographies EBSD ont été réalisées, dans le plan RD/ND, chez ArcelorMittal, sur un MEB-FEG
JEOL 7001 F sous une tension d’accélération de 10 kV, avec une inclinaison de 70° et divers pas
(précisés dans les Iégendes des cartographies respectives). Les échantillons ont préalablement été
polis a I’OPU (silice colloidale, pH de 9,8). La correction de la cartographie brute a été réalisée de
maniére automatique en retirant les « wild peaks » puis en retirant les 0 solutions en itérant aux six
premiers voisins. Sur la cartographie de la Figure 1V-22, la texture cube tourné est clairement
illustrée (ce que confirme une cartographie IPF selon ND, non reproduite ici). Cette texture est
caractéristique des aciers ferritiques laminés et indiquerait donc que la ferrite & n’a pas recristallisé
au cours du recuit intercritique. De plus, de fortes rotations cristallines locales sont clairement
observables (cadres blancs sur la Figure 1V-22-b), traduisant une accumulation des dislocations
géométriquement nécessaires dans ces zones et donc une incompatibilité de déformation entre les
grains de ferrite 6 adjacents. La Figure 1V-23 montre une cartographie autour d’une fissure
intragranulaire de clivage. Une macle dans la ferrite & est observée (Figure 1V-23-c)), confirmée
par la désorientation relative de 60° par rapport & un axe <111> ; cela montre qu’a cet endroit les
dislocations ne peuvent méme plus se déplacer facilement et que le maclage mécanique est activé.

; Step=0.1134 pm; Grid1800x1350

A

b)
Figure 1\VV-22 : Cartographie EBSD dans le plan RD/ND sur le DT 900 rompu a -50 °C, pas de 113 nm, a) image en
indice de qualité, b) IPF suivant la direction de sollicitation superposée a I’image en indice de qualité (cadre blanc : zone
avec de fortes rotations cristallines)
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Figure 1\VV-23 : Cartographie EBSD dans le plan RD/ND sur le DT 900 rompu a -50 °C, pas de 49 nm, a) image en indice

de qualité, b) IPF suivant la direction de sollicitation, c) profil de désorientation suivant le trait noir horizontal de b) (en
bas, a droite de 1’échelle dans b)) mettant en évidence de 1’existence d’une macle dans la ferrite &
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Ces deux cartographies montrent qu’a -50 °C, la ferrite o peut étre localement difficilement
déformable et que le glissement des dislocations — quand il a lieu — est trés localisé. La répartition
des contraintes entre la ferrite § et les zones FG en serait alors modifiée. Ainsi, les grains de ferrite
d pourraient étre soumis a une contrainte locale éventuellement supérieure a la contrainte
macroscopique. Les contraintes critiques de clivage pourraient donc étre localement atteintes,
permettant au clivage de se déclencher dans ces grains.

Une approche micromécanique serait intéressante pour vérifier cette hypothese. Elle
passerait par une étude séparée des régions FG et des régions de ferrite 6, a 1’aide de deux
matériaux modeles (on pense alors, en premiere approche, aux nuances de la famille UFG comme
matériau modéle des régions FG, puisqu’elles partagent des points communs avec les zones FG de
la famille DT). Il serait ainsi possible d’accéder au comportement mécanique de chacun des
constituants. Ces résultats seraient finalement incorporés dans un modéle micromécanique tenant
compte de la distribution spatiale de ces deux constituants. Il serait ainsi possible de connaitre la
répartition des contraintes et des déformations entre les deux phases.

L’essai sur 1’éprouvette DT 900 L -196/Tamb suggere également que la modification du
comportement des zones FG (via le passage a -196°C et la transformation partielle de 1’austénite
retenue en martensite) participe au déclenchement du clivage de la ferrite 6 a température
ambiante. Cela va a nouveau dans le sens d’un clivage lié a la répartition des contraintes entre la
ferrite & et les régions FG et plaide donc en faveur d’une approche micromécanique pour mieux
comprendre ce phénoméne.

2.2.4. Modes de rupture des nuances de la famille DT

Cette étude a mis en évidence le comportement fragile de la famille DT a plus basse
température. Cette fragilité, atteinte dés -50 °C pour le DT 900, semble nouvelle par rapport aux
informations disponibles dans la littérature, ou il avait été uniquement évoqué une sorte de
délaminage par clivage de la ferrite d a température ambiante ([Choi, 2017]).

De plus, I’étude du DT 900 rompu a -50 °C montre qu’il existe deux modes de rupture
fragile sur ce matériau, a cette température : une rupture par clivage dans les grains de ferrite & et
une rupture interfaciale dans les zones FG. Chaque région microstructurale présente donc ses
propres mécanismes de rupture. Les régions a gros grains de ferrite & ont une transition depuis une
rupture par clivage a basse température vers une rupture ductile a grandes cupules a plus haute
température. Pour les régions FG {a + v}, une transition depuis une rupture interfaciale vers une
rupture ductile est observée. Sur le DT 850 rompu a -50 °C, un mélange de clivage et de petites
cupules ductiles est observé. Cela signifie que les grains de ferrite 6 ont déja un comportement
fragile alors que les grains des régions FG ont encore un comportement ductile. Ce constat, associé
aux résultats de I’éprouvette DT 900 L -196/Tamb, montre que la température de transition
ductile/fragile de la région a gros grains de ferrite 6 dépend également du comportement des zones
FG. Les températures de transition ductile/fragile de chaque région microstructurale sont donc
liées par le couplage mécanique entre ces zones au sein du méme matériau.

Dans les grains de ferrite 9, la transition ductile/fragile est liée a la sensibilité de la ferrite &
au clivage. Dans les régions FG, cette transition est liée a la stabilité de 1’austénite. Tant que
I’austénite est stable et que peu de martensite est formée, la rupture sera ductile car ce seront
principalement des grains de ferrite et d’austénite qui interviendront dans 1’amorcage de la rupture.
A Tinverse, quand I’austénite est trop instable, sa transformation en martensite va entrainer des
décohésions interfaciales, pendant la déformation, qui meneront a une rupture interfaciale. L’essai
réalisé a température ambiante, aprés immersion de 1’éprouvette dans 1’azote liquide (essai 2),
confirme ce raisonnement. En effet, la rupture est mixte (Figure 1V-21-d)) et la métallographie
associée montre que toute I’austénite ne s’est pas transformée en martensite (Figure 1V-16).
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2.3. Synthese

L’objectif des essais a basse température était d’approfondir, d’une part, le comportement
mécanique de la famille DT en explorant I’évolution de la stabilité de 1’austénite retenue dans les
régions FG, en fonction de la température d’essai, d’autre part d’étudier les mécanismes de
rupture.

L’austénite retenue dans le DT 850 et le DT 900 est thermodynamiquement trés stable. A
température ambiante, elle peut subir un effet TRIP tres localisé, dans les 20 premiers micrométres
sous la surface rompue en raison des fortes sollicitations locales (Figure 1V-13-a)). A -50 °C,
I’austénite retenue est toujours stable thermiquement, mais elle ne I’est plus mécaniquement et
peut se transformer partiellement par effet TRIP en martensite. L’effet TRIP est plus précoce sur le
DT 900, signe d’une plus grande instabilité de son austénite retenue. Une des raisons pourrait étre
la plus grande taille des grains austénitiques dans le DT 900. Enfin, a -196 °C, I’essai 2 sur le DT
900 montre que l’austénite retenue est thermodynamiquement instable et se transforme
spontanément en martensite. Toutefois cette transformation n’est que partielle et le point My est
inférieur a -196 °C.

L’observation des fractographies et 1’étude de I’endommagement ont montré que chacune
des deux régions microstructurales possédait ses propres mécanismes de rupture et sa propre
température de transition ductile/fragile. Dans la ferrite 8, une transition depuis une rupture par
clivage vers une rupture ductile se manifeste. Elle dépend de la sensibilité des grains de ferrite & au
clivage. Dans les régions FG {a + vy,}, une transition depuis une rupture interfaciale vers une
rupture ductile est observée. Elle dépend de la stabilité des grains d’austénite retenue, de fagon
similaire aux observations réalisées sur les nuances UFG 740, 760 bis et 760. Deux raisons
semblent expliquer le clivage dans la ferrite 5. D’une part, les analyses EBSD ont montré qu’a
basse température, certains grains de ferrite pouvaient étre difficilement déformables, entrainant
sans doute une augmentation de la contrainte locale, celle-ci pouvant dépasser la contrainte
critique de clivage et donc déclencher le clivage. D’autre part, I’essai sur le DT 900 L -196/Tamb
semble montrer que le déclenchement du clivage dépend également de la répartition des
contraintes et des déformations entre les zones FG (la transformation partielle de 1’austénite en
martensite a -196 °C a mené au clivage de la ferrite 6 a température ambiante).

La cible mécanique a pu étre atteinte pour les deux nuances a -50 °C (ainsi qu’a -20 °C
pour le DT 850) grace au déclenchement de ’effet TRIP. Il semble donc souhaitable d’avoir un
effet TRIP a température ambiante, peut-étre via une modification contrélée de la chimie
permettant de déstabiliser correctement 1’austénite (plusieurs d’articles évoquent des aciers avec
une teneur autour de 1,5% de silicium en masse [Lee, 2013-b], [Choi, 2017]). Toutefois, la
présence d’un effet TRIP semble également favoriser la rupture fragile.

Il semble désormais intéressant d’étudier plus en détail les différents modes de rupture,
leur domaine de température associé. Dans ce contexte, 1’essai Charpy présente le double avantage
de permettre d’estimer les différentes températures de transition et de se rapprocher des conditions
de crash, il sera développé dans la section suivante.
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3. Comportement a rupture sous sollicitations
dynamiques : etude de la résilience

La section 2 a mis en évidence 1’existence de modes de rupture propres a chaque région
microstructurale. Les essais Charpy abordés ici ont pour objectif d’estimer d’une part la
température de transition ductile/fragile de chaque région, par observation des faciés de rupture,
d’autre part une température globale de transition ductile/fragile, déterminée a 1’aide des énergies
surfaciques absorbées, permettant de déterminer in fine quelle région microstructurale contréle la
rupture globale du matériau.

3.1. Résultats expérimentaux

Les énergies surfaciques absorbées ainsi que les facies aux échelles macroscopique
(observation a I’ceil nu) et microscopique (observation au MEB-FEG) sont synthétisés dans le
Tableau I1V-7. Contrairement aux essais Charpy réalisés sur la nuance UFG 760 bis de la famille
DT, ici les éprouvettes n’ont pas été soudées entre elles, raison pour laquelle certaines éprouvettes
ont flambé (notamment sur le DT 850) quand la température n’était pas suffisamment basse. En
contrepartie, 1’énergie absorbée par éprouvette était directement accessible. Elle est présentée sur
la Figure 1\V-24 en fonction de la température.

T Energie Tvoe de ruoture Meécanismes de
(oeéas' surfacique (rryllgcrosco F: ue) rupture
absorbée (J.cm™) Pia (microscopique)
interfacial (FG) +
DT 850 C RD10 -80 7 plate + délaminage | facettes de clivage
()
interfacial (FG) +
DT 850 C RD11 -80 7 plate + délaminage | facettes de clivage
)
interfacial (FG) +
DT 850 C RD8 -60 25 plate + délaminage | facettes de clivage
(®)
mixte (FG) +
DT 850 C RD9 -60 19 plate facettes de clivage
)
DT 850 C RD6 -40 35 slant ductile
DT 850 C RD7 -40 non rompue
DT 850 C RD4 -30 non rompue
DT 850 C RD5 -30 50 slant ductile
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Energie

Meécanismes de

T,essa‘ surfacique Type de rupture rupture
(°C) absorbée (J.cm™) (macroscopique) (microscopique)
DT 850 C RD3 -20 non rompue
DT 850 C RD2 0 non rompue
DT 850 CRD1 22 non rompue
DT 850 C RD12 22 59 slant ductile
DT 850 C RD13 22 56 slant ductile

e\ — — |

interfacial (FG) +

DT 900 C RD3 -80 2 plate facettes de clivage
(8)
interfacial (FG) +
DT 900 C RD4 -80 2 plate facettes de clivage
)
interfacial (FG) +
DT 900 C RD5 -40 5 plate + délaminage | facettes de clivage
(3
interfacial (FG) +
DT 900 C RD6 -40 8 plate + délaminage | facettes de clivage
(3)
interfacial (FG) +
DT 900 C RD7 -40 6 plate + délaminage | facettes de clivage
(%)
interfacial (FG) +
DT 900 C RD8 -40 6 plate + délaminage | facettes de clivage
d)
ductile (FG) +
DT 900 C RD9 -20 18 plate + délaminage | facettes de clivage
)
DT 900 C RD10 -10 28 plate + délaminage ductile
DT 900 C RD11 0 33 slant ductile
DT 900 CRD1 22 45 slant ductile
DT 900 C RD2 22 non rompue
DT 900 C RD13 22 52 slant ductile

Tableau IV-7: Résultats des essais de résilience Charpy et faciés de rupture associés sur les nuances DT 850 et DT 900

(les éprouvettes non rompues ont flambé)
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50 1 DT850 | DT 900
40 - 32,5J.cm? | 24 J.cm?
30 deux points

B |255Jcm?| 22J.cm?

de mesure

deux points

20 A p Tt -45°C -13°C
e mesure
10 A +DT 850 Cc 20 °C 20°C
+DT 900

Energie surfacique absorbée (J.cm2)

-100  -80 -60 -40 -20 0 20 40
Température (°C)

Figure 1V-24 : Evolution de I’énergie surfacique absorbée lors d’essais de résilience Charpy sur les nuances DT 850 et
DT 900, modélisation & I’aide d’une loi en tanh (Eqs = A + B tanh (=) dont les parametres sont donnés dans le
tableau a droite

3.2. Interprétation

Les essais Charpy confirment les résultats observés sur les éprouvettes lisses: le
comportement fragile du DT 900 se manifeste pour des températures plus élevées que pour le DT
850. Il présente des plateaux fragile et ductile inférieurs a ceux du DT 850. Le lissage a I’aide de la
loi en tangente hyperbolique semble pertinent puisqu’il est trés proche des points expérimentaux,
notamment dans le domaine de transition (malgré le nombre limité d’essais réalisés du fait de la
faible quantité de matiére disponible). Il donne une température de transition ductile/fragile
globale de -45 °C pour le DT 850 et de -13 °C pour le DT 900 (Figure 1V-24).

L’observation des faciés de rupture des éprouvettes Charpy confirme les différents modes
de rupture associés a chaque région microstructurale et qui avaient déja été décrits a partir des
observations sur éprouvettes lisses. La transition depuis une rupture interfaciale vers une rupture
ductile dans les régions FG se fait progressivement. En effet, sur les quatre éprouvettes DT 900
rompues a -40 °C, la rupture est totalement interfaciale dans les zones FG, alors que sur
I’éprouvette rompue a -20 °C, la rupture se traduit par des cupules ductiles avec des facettes au
fond de ces cupules dans les régions FG (Figure IV-25). A -20 °C, la rupture s’est amorcée par
microfissuration aux interfaces ferrite/martensite, ces microfissures se sont propagées puis se sont
émoussées pour conduire a une rupture finale ductile (Figure 1V-25-a)). Quand la température
d’essai diminue, I’émoussement a lieu pour des distances de propagation interfaciale plus longues,
jusqu’a ce que finalement la fissure ne s’émousse plus et que la rupture soit totalement interfaciale,
comme a -80 °C. Ce mécanisme de rupture fragile des zones FG est identique a celui observé sur
les nuances UFG (cf. Chapitre Ill, section 3.2.). La transition ductile/fragile des régions FG se
situe donc entre -40 et -20 °C. Cette transition est similaire sur le DT 850, a ceci prés que la
température de transition a été estimée autour de -60 °C.
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Figure 1V-25 : Facies de rupture sur éprouvettes Charpy, observés au MEB, sur la nuance DT 900 a) rupture interfaciale
des régions FG a -40 °C, b) rupture ductile des régions FG a -20 °C

A T’inverse, la transition ductile/fragile des grains de ferrite & est plus douce. Sur le DT 900, pour
les éprouvettes rompues de 0 a -20 °C, un mélange de rupture fragile par clivage et de rupture
ductile est observé, avec une augmentation de la fraction de facettes de clivage quand la
température diminue (Figure 1V-26-b) et c)). Ce n’est qu’a -40 °C et en dessous que la rupture des
gros grains § est totalement fragile (Figure 1\V-26-a)). La température de transition des grains de
ferrite 6 a donc été déterminée comme la température pour laquelle il y a a peu pres autant de
surfaces clivées que de surfaces ductiles (les cupules dans 6 étant faciles a identifier du fait de leur
grande taille, par rapport a elle des cupules des zones FG). Elle a été estimée respectivement a -40
°C et -20 °C pour le DT 900 et le DT 850.

Enfin, la Figure 1V-26-d) montre qu’a température ambiante, la rupture du DT 900 est
completement ductile. Aucune facette de clivage n’a été observée, alors que sur les éprouvettes
lisses du DT 900, quelques-unes étaient observées. Plusieurs raisons peuvent I’expliquer.
Premierement, la température autour de 1’entaille de 1’éprouvette Charpy peut localement atteindre
jusqu’a 100 °C, au moment de I’impact [Tanguy, 2005]. Les atomes subissent alors une
température supérieure a la température ambiante, affectant leur sensibilité au clivage. Une autre
raison pourrait étre un plus fort effet TRIP pour les essais Charpy en raison de I’augmentation de
la tension hydrostatique du fait de la présence de I’entaille. Toutefois, cela est peu probable
puisque cette augmentation signifie une augmentation de la triaxialité, or une plus forte triaxialité
augmente le risque de rupture par clivage.

Le Tableau I\VV-8 résume les températures de transition ductile/fragile associées a chaque
région microstructurale, ainsi que la température de transition globale. 1l en ressort que pour les
deux nuances, la température de transition des grains de ferrite & est la plus proche de la
température de transition ductile/fragile globale. En conséquence, dans le cas des éprouvettes
Charpy, I’énergie a rupture semble étre contrdlée par les grains de ferrite 9.

Enfin, comme pour les éprouvettes lisses, aucune facette de clivage de seulement quelques
micrometres n’a été observée, méme sur les éprouvettes Charpy rompues a -80 °C. Cela confirme
que, dans les conditions d’étude, seule la ferrite & est sensible au clivage.
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Figure 1\VV-26 : Faciés de rupture sur éprouvettes Charpy, observés au MEB, sur la nuance DT 900 a) clivage des grains &
a -40 °C, b) mélange de clivage et de rupture ductile dans les grains 8 a -20 °C, ¢) mélange de clivage et de rupture
ductile dans les grains 8 a 0 °C, d) rupture totalement ductile a 22 °C

grains de regions FG

ferrite & {o+7} T+ globale
DT 850 -40 °C -60 °C 45
DT 900 20 °C -40< T <-20°C 13

Tableau 1V-8 : Température de transition ductile/fragile pour chaque région microstructurale de chaque nuance,
déterminée par analyse des fractographies, et température de transition ductile/fragile globale estimée a partir des
énergies de rupture

3.3. Synthése

Les essais Charpy ont permis de confirmer que chaque région microstructurale possede ses
propres mécanismes de rupture et sa propre température de transition ductile/fragile. Pour les gros
grains de ferrite 8, une transition douce d’une rupture par clivage vers une rupture ductile a lieu.
Elle se fait respectivement autour de -40 et -10 °C sur le DT 850 et le DT 900. Les régions FG {a
+ v+ présentent, quant a elles, une transition brutale d’une rupture interfaciale vers une rupture
ductile. Elle intervient respectivement, autour de -60 et -30 °C sur le DT 850 et le DT 900. La
comparaison de ces températures de transition & la température de transition ductile/fragile globale
montre que I’énergie a rupture semble controlée par les gros grains de ferrite o.

133



4, Synthese des travaux sur la famille DT

4.1. Rappel des principaux résultats

La plus grande robustesse vis-a-vis du procédé d’élaboration de la famille DT (et
notamment vis-a-vis de la température de recuit), avait déja été évoquée dans le Chapitre Il pour la
microstructure, a température ambiante. Elle est confirmée ici pour les propriétés mécaniques,
puisqu’a température ambiante le DT 850 et le DT 900 présentent des comportements mécaniques
similaires. Cette faible sensibilité a la température de recuit s’explique par les plus grandes teneurs
en aluminium (augmentation d’Acs) et en manganése (abaissement d’Ac; sans trop abaisser Acs)
dans les nuances de la famille DT, par rapport a la famille UFG. L’effet de la température de recuit
sur le comportement en déchirure ductile est également peu marqué : le DT 850 semble certes
résister mieux a la propagation d’une fissure que le DT 900 mais la différence est peu importante.

Les essais de traction simple a plus basses températures ont mis en avant la grande
dépendance des propriétés mécaniques de la famille DT, vis-a-vis de la stabilité de I’austénite
retenue. A température ambiante, celle-ci est trés stable et ne peut subir qu’un effet TRIP trés
localisé, sous la zone de propagation de la fissure, en raison des fortes sollicitations locales.
A -50 °C, elle est toujours thermodynamiquement stable, mais ne 1’est plus mécaniquement. Elle
peut se transformer par effet TRIP en martensite, sans pour autant que la transformation soit totale.
Elle est plus déstabilisée sur le DT 900 que sur le DT 850. La seule différence microstructurale
identifiée a été une plus grande taille des grains austénitiques du DT 900, ce qui va bien dans le
sens d’une austénite retenue moins stable. Une seconde différence pourrait étre une teneur moins
¢levée en ¢léments y-génes dans 1’austénite retenue du DT 900 mais ce point n’a pas pu étre
veérifié. Enfin, a -196 °C, elle est thermodynamiquement instable et se transforme spontanément en
martensite. Toutefois cette transformation n’est encore que partielle. Le point M¢ est donc inférieur
a-196 °C.

L’étude des faciés de rupture et de I’endommagement montre le fort lien entre la
microstructure bimodale et le comportement a rupture. A température ambiante, la rupture est
ductile pour les deux nuances mais quelques facettes de clivage, associées aux grains de ferrite 9,
sont observées sur le DT 900. Prés de la surface rompue, quelques cavités sont présentes aux
interfaces ferrite-martensite. A ces cavités s’ajoutent des fissures longitudinales entre les bandes de
ferrite 6 et les bandes FG, qui sont liées au délaminage. A plus basse température,
I’endommagement méle cavités aux interfaces ferrite-martensite et grandes fissures transversales,
liées au clivage de la ferrite 5. Les observations révelent que chacune des deux régions
microstructurales possede ses propres mécanismes de rupture et sa propre température de
transition ductile/fragile :

- pour la ferrite & : une transition depuis une rupture par clivage vers une rupture ductile, liée
a la sensibilité des grains de ferrite 6 au clivage ;

- pour les régions FG {a + v} : une transition depuis une rupture interfaciale vers une rupture
ductile, liée a la stabilité des grains d’austénite retenue.

Enfin, les essais Charpy ont permis d’estimer les températures de transition pour chaque
région microstructurale de chaque nuance et ont montré concernant 1’énergie globale, que la
transition en résilience était contr6lée par la rupture des gros grains de ferrite 5. Toutefois,
I’ensemble du comportement élastoplastique et du comportement a rupture semble plus ou moins
directement étre piloté par la stabilit¢ de I’austénite retenue. Pour mieux comprendre le réle de
chacune des régions microstructurales dans la rupture globale du matériau, une approche
micromécanique pourrait étre intéressante.
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4.2. Points clés a retenir

Les trois points clés les plus importants de ce Chapitre 1V sont :
- la faible sensibilité envers la température de recuit mais la forte sensibilité envers la
température d’essai ;
- la stabilit¢ de I’austénite retenue qui controle le comportement élastoplastique et le
comportement a rupture ;
- ’existence de mécanismes de rupture propres a chacune des deux régions microstructurales

4.3. Avantages et inconvenients de la famille DT vis-a-vis de la famille UFG
et potentielles applications industrielles

Par comparaison a la famille UFG, il ressort de cette étude que la famille DT présente
plusieurs avantages, a savoir :

- une trés faible sensibilité des propriétés mécaniques a la température de recuit ;
- ’absence d’instabilités plastiques ;
- une plus faible sensibilité a la présence d’une entaille.

Toutefois, la famille DT a aussi un gros inconvénient : ses deux nuances sont sensibles au
clivage. Ce probléme est intrinseque a cette famille en raison de la chimie riche en aluminium qui
favorise la formation de ferrite 8, capable de cliver. Toutefois, cette famille est élaborée a partir
d’une chimie trés simple (seulement trois éléments d’alliage), il existe donc plusieurs leviers
d’amélioration. Concernant la ferrite o, le principal probléme est sa sensibilité au clivage et sa
grosse taille de grain. En diminuant sa taille de grain (par microalliage ou en élargissant les bandes
FG), il pourrait étre possible de diminuer la sensibilité de ces grains au clivage. Concernant les
régions FG, jouer sur la stabilité de I’austénite retenue est a double tranchant. Si sa déstabilisation
a température ambiante augmente, 1’effet TRIP est favorisé, ce qui va modifier le chargement sur
la ferrite 8. Si la stabilité de 1’austénite retenue est amplifiée, I’endommagement interfacial devrait
diminuer, mais les propriétés élastoplastiques seront alors moins intéressantes. Une autre idée
pourrait étre d’améliorer la cohésion de I’interface ferrite o/austénite retenue (et future martensite).
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Conclusion et perspectives
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Les exigences environnementales et les demandes pour des voitures moins
consommatrices en carburant ont conduit les aciéristes a imaginer de nouveaux aciers THR, dits de
troisieme génération. Parmi cette nouvelle génération, les aciers medium Mn a microstructure
duplex (ferrite-austénite retenue) présentent un fort intérét en raison de leur bonne combinaison
résistance-ductilité (avec un produit Rm x Ag autour de 30-40 000 MPa%). Dans ce contexte, cette
these s’est intéressée a deux familles medium Mn, élaborées par laminage puis recuit intercritique.
Les nuances de la famille UFG (0,2C-5Mn-2Al) ont une microstructure composee de ferrite a et
d’austénite retenue (et/ou martensite), avec une taille de grain inférieure au micrométre. Les
nuances de la famille DT (0,3C-6,7Mn-5,9Al) ont une microstructure bimodale, composée de gros
grains de ferrite & et de régions FG mélant austénite retenue et ferrite a (taille de grain de 1’ordre
du micrométre).

Résultats principaux

L’étude des quatre nuances de la famille UFG a mis en évidence une forte sensibilité a la
température de recuit puisqu’une augmentation de 40 °C entraine une augmentation de la
résistance mécanique de 25% et une chute de I’allongement a rupture de 50%. Cette dépendance
est liée a la diminution de la stabilité de I’austénite quand la température de recuit augmente ; elle
est cohérente avec les résultats de la littérature. Des instabilités plastiques sont observées : bande
de Liders et effets de type « PLC ». Il a été montré que la bande de Liders était associée a un
phénomene de vieillissement statique classique et qu’elle pouvait étre supprimée par un effet TRIP
dés la sortie du domaine élastique.

Cette these a également permis d’enrichir les connaissances sur le comportement de cette famille
sous des sollicitations plus complexes (éprouvettes entaillées) ainsi qu’en conditions de déchirure
ductile (éprouvettes Kahn). Deux points principaux en ressortent : d’une part la forte sensibilité de
ces nuances a la présence d’une entaille avec une transition depuis une rupture stable vers une
rupture instable quand la température de recuit augmente, d’autre part, la chute de la ténacité pour
des températures de recuit plus élevées.

Pour bien interpréter ’endommagement et le comportement a rupture a température ambiante, il a
été nécessaire de séparer les quatre nuances en deux sous-familles, en fonction de leur
microstructure initiale : d’une part, les nuances recuites a 740 et 760 °C avec une microstructure
purement duplex, d’autre part la nuance recuite a 780 °C avec une microstructure ferrite-
martensite et des traces d’austénite retenue. Dans le premier cas, une rupture ductile classique a
lieu, elle s’amorce sur les inclusions et aucun endommagement préalable n’est observé. Dans le
second cas, ’amorce de la rupture s’est faite par microfissuration des interfaces ferrite/martensite,
ces microfissures ont fini par s’émousser pour conduire a une rupture finale ductile. Comme 1’ont
montré les essais Charpy, plus la température d’essai diminue, plus les microfissures se propagent
sur de longues distances, jusqu’a ce qu’elles ne s’émoussent plus et que la rupture finale soit
complétement interfaciale. Deux transitions successives ont été ainsi mises en évidence :
ductile/ductile a fond interfacial, puis a de plus basses températures, ductile a fond
interfacial/interfacial. De I’ensemble de ces travaux, deux phénomenes ont été mis en avant pour la
famille UFG:

- la stabilité de 1’austénite retenue qui controle le comportement élastoplastique ;

- la résistance de I’interface ferrite/seconde phase qui contréle le mode macroscopique de
rupture et les mécanismes physiques de rupture du matériau.
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L’étude des deux nuances de la famille DT a montré leur plus grande robustesse vis-a-vis
de la température de recuit, principalement en raison de leur plus large domaine intercritique.
Que ce soit en traction uniaxiale ou lors d’essais de déchirure ductile, les nuances DT 850 et DT
900 ont des comportements similaires a température ambiante et aucun effet TRIP généralisé n’est
observé. En revanche, une fois sollicitées a plus basses températures, I’effet TRIP se manifeste et
les deux nuances ont des comportements élastoplastiques différents, avec un effet TRIP plus
marqué et apparaissant pour des déformations plus faibles sur le DT 900. La taille 1égérement
moins fine des grains austénitiques du DT 900 peut expliquer cette différence. Une autre
possibilité pourrait étre une différence de composition chimique des grains austénitiques entre les
deux nuances, mais celle-ci n’a pas pu étre mesurée. Ainsi, comme pour la famille UFG, la
stabilit¢ de 1’austénite retenue pilote le comportement mécanique. A partir des essais et des
micrographies sur le DT 900, le point M a été estimé en dessous de -60 °C et le point Ms en
dessous de -196 °C. L’austénite retenue du DT 850 étant un peu plus stable que celle du DT 900,
les points Mget M¢du DT 850 sont sans doute inférieurs a ceux du DT 900.
Cette thése a également éclairci le comportement & rupture des nuances medium Mn a
microstructure bimodale : chacune des deux régions microstructurales possede ses propres
mécanismes de rupture et sa propre température de transition. Les gros grains de ferrite &
présentent une transition depuis une rupture par clivage vers une rupture ductile, tandis que les
zones FG {a + v/} présentent une transition depuis une rupture interfaciale vers une rupture
ductile. En cela, les zones FG se rapprochent du comportement des nuances UFG. Le
comportement a rupture semble étre controlé par la stabilité de 1’austénite retenue mais également
par la répartition des contraintes et des déformations entre les zones FG et la ferrite 3.
De I’ensemble de ces travaux, trois phénoménes sont a retenir pour la famille DT :

- une faible sensibilité envers la température de recuit ;

- la stabilité de ’austénite retenue qui contrdle le comportement élastoplastique et semble
également contrdler en partie le comportement a rupture ;

- ’existence de mécanismes de rupture propres a chaque région microstructurale.

Perspectives

Un nouveau protocole pour les essais Charpy sur aciers THR

En raison de leur trés grande résistance, les aciers THR peuvent présenter un risque de
fragilité a basse température. Dans ce contexte, les essais Charpy sont un moyen simple et rapide
pour caractériser leur transition ductile/fragile. Cependant, le flambement des éprouvettes Charpy
sur les nuances DT a température ambiante a montré les limites de ce type d’essai sur des tdles
minces d’aciers THR, car ceux-ci sont également trés ductiles a température ambiante. L’idée de
souder deux éprouvettes entres elles pour doubler leur épaisseur et ainsi 1’éviter est intéressante.
Toutefois, les résultats sur la nuance UFG 760 bis ont montré que pour des températures d’essai
dans la zone de transition, une différence de modes de rupture pouvait étre observée entre les deux
éprouvettes d’un méme spécimen (cf. ’'UFG 760 bis rompue a -40 °C). A I’inverse, pour des
températures ou la rupture est ductile, aucune différence du mode de rupture n’était observée entre
les deux éprouvettes d’un méme spécimen. A partir de ce constat, une solution pourrait étre de ne
souder que les éprouvettes susceptibles de flamber, c¢’est-a-dire celles dont la rupture sera ductile.
Les éprouvettes rompues dans la zone de transition (mélange de rupture ductile et fragile) ne
seraient pas soudées mais rompues individuellement. En effet, dans ce cas, la déformation a
rupture est moins élevée, ce qui de fait évite le flambement. Dans le cas de I'UFG 760 bis, il
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n’aurait fallu, par exemple, souder que les éprouvettes sollicitées au-dessus de -10 °C. Dans le cas
du DT 850, cela reviendrait a souder uniqguement les éprouvettes rompues entre la température
ambiante et -40 °C (dont la rupture est effectivement ductile), puisque les éprouvettes rompues en
dessous de -40 °C ont toutes cassé sans flamber. Ce protocole pourrait ainsi étre appliqué aux
aciers THR mais également étre élargi a d’autres matériaux trés déformables a température
ambiante mais potentiellement fragiles a plus basses températures.

Compléments d’étude a court terme

Comme ces deux familles semblent sensibles a la présence d’une entaille, il pourrait étre
intéressant de les tester en expansion de trou. Cela permettrait de comparer leur résistance a
I’amorgage d’une fissure ainsi que leur capacité de mise en forme, a celles des aciers actuellement
utilisés dans 1’industrie automobile. Une expertise plus détaillée de 1I’endommagement des
éprouvettes Kahn (cas de propagation stable des fissures) serait également utile.

Les travaux rapportés dans ce manuscrit ont de plus clairement montré que la stabilité de
I’austénite retenue contrdlait le comportement mécanique des deux familles étudiées. Dans le cas
des aciers DT, a -50 °C, la plus faible stabilité de I’austénite du DT 900 n’a pu étre reliée qu’a sa
plus grande taille de grains par rapport au DT 850. II serait intéressant d’évaluer d’une part, au
STEM-EDX, les teneurs en manganese et en aluminium dans 1’austénite retenue des deux nuances,
d’autre part la teneur en carbone, par exemple en diffraction des électrons en faisceau convergent
(CBED). En effet, ces trois éléments sont susceptibles de modifier la stabilit¢ de 1’austénite
retenue.

Développement produit

A température ambiante, les deux familles étudiées au cours de cette thése n’atteignent pas
encore les cibles de propriétés mécaniques fixées par ArcelorMittal. Elles présentent en outre des
inconvénients : sensibilité a la température de recuit pour la famille UFG et sensibilité au clivage
de la ferrite & pour la famille DT. Toutefois, ce sont des matériaux modeles aux chimies tres
simples et ces inconvénients devraient pouvoir étre résolus. Ainsi a long terme, il devrait étre
possible pour les aciéristes d’optimiser ces nuances pour leur permettre d’atteindre les cibles
meécaniques tout en corrigeant les inconvénients soulevés au cours de cette these.

Pour la famille UFG, diminuer sa sensibilité a la température de recuit passe par un
¢élargissement du domaine intercritique. Le silicium, a la fois a-géne et peu colteux, peut étre
envisageable. 11 est d’ailleurs intéressant de noter que la majorité des nuances UFG évoquées dans
le Chapitre 1 en contiennent. Il a de plus été vu que ’austénite retenue avait une orientation
morphologique héritée de la martensite du laminage a froid. Une idée pourrait alors étre de
modifier la microstructure de la martensite en fin de laminage a froid, pour optimiser a la fois la
forme des grains d’austénite retenue et leur connectivité, afin que la capacité de 1’austénite retenue
a se transformer par effet TRIP soit moins sensible a la température de recuit.

Dans le cas de la famille DT, pour mieux comprendre 1’origine du clivage dans les grains
de ferrite 8, une approche micromécanique serait intéressante. Elle permettrait de mieux
comprendre la répartition des contraintes et des déformations entre les deux régions
microstructurales, ainsi que leur role dans la rupture finale. L’idée serait alors de travailler a partir
de deux matériaux modeles, chacun représentant une des deux régions: un matériau 100%
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ferritique pour représenter les régions de ferrite & et un matériau a grains fins ferrite a et austénite
retenue pour représenter les régions FG. Les aciers de la famille UFG ont une microstructure qui
se rapproche du second matériau modéle (grains légerement plus fins sur les nuances UFG) et la
nuance UFG 760 bis présente un comportement a rupture similaire. Cette nuance pourrait donc,
dans un premier temps, faire office de matériau modéle pour les zones FG.

Un autre axe pourrait étre 1’¢tude de la sensibilité au clivage en fonction de la teneur en
aluminium : en dessous de quelle teneur les grains de ferrite 6 ne clivent-ils plus ? Quelle serait
I’effet d’autres éléments d’alliage (notamment silicium) sur le clivage de la ferrite & ?

Enfin, pour réduire sa sensibilité au clivage, une diminution de la taille des grains & pourrait étre
envisagée, a 1’aide de microalliage. L’ajout de niobium par exemple, élément a-géne, est connu
pour aider a affiner le grain.
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Résumé

Pour répondre a la demande croissante
d’allégement des véhicules automobiles, les
aciéristes développent une nouvelle gamme

d’aciers a Trés Haute Résistance (THR), dite de
troisieme génération. Cette these, inscrite dans le
projet ANR MATETPRO « MeMnAl Steels »,
s’intéresse plus particulierement a deux nouvelles
familles d’aciers THR Fe-C-Mn-Al, produites par
ArcelorMittal et potentielles candidates pour la
caisse en blanc des futurs véhicules. Elle vise a
mieux cerner les parametres microstructuraux
permettant de contréler et optimiser le
comportement a rupture de ces aciers.

Pour représenter les deux familles d’aciers,
deux matériaux modéles ont été élaborés par
laminage puis recuit intercritique, conduisant a une
microstructure duplex austénite retenue (v,
pouvant se transformer en martensite par effet
TRIP) et ferrite. La microstructure du premier acier,
dite UFG, est ultrafine (grains de taille inférieure au
micrométre) tandis que celle du second est
bimodale, mélant gros grains de ferrite d et régions
a grains fins de ferrite a et d’austénite retenue vy,.

Les propriétés mécaniques de la microstructure
UFG dépendent fortement de la température de
recuit, en raison des variations de stabilité de
I'austénite retenue. A l'inverse, la microstructure
bimodale est trés robuste vis-a-vis de la
température de recuit mais trés sensible a la
température d’essai. L’'endommagement en traction
et en résilience est trés peu développé pour ces
deux familles. Il est localisé aux interfaces ferrite-
martensite (formée pendant I'essai). Le lien entre
les modes de rupture et la microstructure
bimodale, étudié a l'aide d’essais Charpy, a montré
I’existence de deux transitions distinctes de mode
de rupture : une transition entre rupture ductile a
grandes cupules et clivage pour les gros grains de
ferrite & et une transition entre rupture interfaciale
et rupture ductile a fines cupules pour les zones a
grains fins {a + y}. La rupture de la microstructure
UFG est ductile a température ambiante et
interfaciale a plus basse température. Cette
microstructure UFG peut étre vue comme un
matériau modeéle représentant les régions a grains
fins {a + y,} de la microstructure bimodale.

Pour les deux familles d’aciers, le
comportement élastoplastique comme le
comportement a rupture semblent dominés par la
stabilité de I'austénite retenue.

Mots Clés

Aciers pour I'automobile, Microstructure duplex,
Effet TRIP, Comportement & rupture, Transition
ductile/fragile

Abstract

To fulfil the increasing demand on
lightweighting automotive vehicles, steelmakers
are developing a third generation of Advanced High
Strength Steels (AHSS). This work, part of the ANR
project MATETPRO “MeMnAl Steels”, addressed
two new families of third generation AHSS
produced by ArcelorMittal which may be used for
the body in white of upcoming cars. It aimed at
improving our current understanding of the
microstructural features allowing controlling and
optimizing the fracture behavior of this steel family.

Two model materials were manufactured by hot
and cold rolling followed by intercritical annealing.
The resulting, so-called duplex microstructure is a
mixture of ferrite and retained austenite (y;, which
can transform into martensite by TRIP effect). The
microstructure of the first steel was made of ultra-
fine grains (UFG) of ferrite and retained austenite
(grain size below one micrometer), while the
second steel possessed a bimodal microstructure
made of coarse O&-ferrite grains and fine-grained
regions of a-ferrite and retained austenite y;.

The mechanical properties of the UFG
microstructure were strongly sensitive to the
annealing temperature, due to variations in the
stability of retained austenite. On the contrary, the
bimodal microstructure was very robust regarding
the annealing temperature but very sensitive to the
test temperature. For these two families, damage
development is scarce and mainly located at
ferrite-martensite interfaces. Charpy impact tests
on steels with the bimodal microstructure showed
that each microstructural region presents its own
fracture mechanisms and a specific ductile-to-
brittle transition. A transition from brittle cleavage
to large-dimpled, ductile fracture was observed for
coarse O-ferrite grains, while fined-grained regions
presented a transition from interfacial fracture to
fine-dimpled, ductile fracture. Fracture of the UFG
microstructure was ductile at room temperature
and interfacial at lower temperatures. This UFG
microstructure can be interpreted as a model
material embodying the behavior of the fine-
grained {a + vy} regions in the bimodal
microstructure.

For both two steels, the constitutive and
fracture behavior seem to be dominated by the
stability of retained austenite.
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